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1. EINLEITUNG
Die traditionelle Vorstellung des Festk

orpers geht von einem unendlich aus-
gedehnten System aus, in dem periodische oder wenigstens quasi-periodische
Randbedingungen vorliegen. Aus dieser Peroidizit

at folgen wichtige physi-
kalische Eigenschaften des Festk

orpers. Die Annahme der Periodizit

at ist
verletzt, wenn man sich der Ober- oder Grenz

ache des realen Festk

orpers
n

ahert, d.h. dem Bereich, wo der K

orper an Luft bzw. Vakuum oder aber
ein Kristallit an einen anderen anschliet. Dementsprechend

andern sich auch
die Eigenschaften des Festk

orpers. Die Eigenschaften eines realen Festk

orpers
setzen sich also aus dem Volumen- und dem Grenz

achenanteil zusammen.
Moderne Herstellungsverfahren erlauben die Darstellung von Systemen,
die durch einen hohen Anteil an Grenz

achen gepr

agt sind. Sei es, weil sehr
kleine Kristallite hergestellt werden oder weil man sehr d

unne Schichten von
wenigen Nanometern

ubereinander stapelt. Diese Art von Systemen hat in
den letzten Jahren viel Aufmerksamkeit erregt, da hier durch die Dominanz
der Grenz

achen- gegen

uber den Volumeneigenschaften Stoe mit neuartigen
Eigenschaften erzeugt werden konnten. Zur Synthese, Modizierung und zur
Untersuchung derartiger Systeme leisten auch ionenstrahlgest

utzte Verfahren
einen wichtigen Beitrag.
Diese Arbeit besch

aftigt sich mit der Struktur von Grenzschichten in
bin

aren metallischen Multischichten. Damit ist der Bereich zwischen den rei-
nen Schichten gemeint, in denen nur das Element A oder B vorhanden ist.
Anders als die Grenz

ache hat die Grenzschicht eine Ausdehnung von einigen
wenigen Nanometern, ist also kein zweidimensionales Objekt, sondern eher
2.5-dimensional. Innerhalb der Grenzschicht sinkt die Konzentration des Ele-
ments A von 100 at.% auf 0 at.%, entsprechend steigt der Anteil des Elements
B von 0 auf 100 at.%. Bildlich gesprochen wird also das gesamte Phasendia-
gramm des Systems AB innerhalb weniger Nanometer durchschritten. Durch
die starke r

aumliche Einschr

ankung und durch hohe Abk

uhlraten bei der
Deposition benden sich die Multischichten nach der Deposition zudem weit
weg vom thermodynamischen Gleichgewicht. Als Struktur der Grenzschicht
werden dabei die Phasen und deren Morphologie innerhalb der Grenzschicht
betrachtet.
Erzeugt werden solche Grenzschichten, wenn man die Multischicht mit
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einem Verfahren deponiert, bei dem die deponierten Teilchen eine hohe kine-
tische Energie haben. In dieser Arbeit wird dazu die Kreuzstrahllaserablation
verwendet, bei der die mittlere Teilchenenergie etwa 100 eV betr

agt und da-
mit um Gr

oenordnungen h

oher ist, als bei thermischem Verdampfen ( 1
eV). Da die mittlere Teilchenenergie auch h

oher ist, als die Verlagerungs-
energie der betrachteten Elemente (etwa 20 eV), sind Eekte zu erwarten,
wie sie auch beim Ionenstrahlmischen von Multischichten auftreten. Neben
rein ballistischen Eekten { d.h. nur durch Masse und Impuls der beteilig-
ten Stopartner bedingten Eekten { spielen auch thermodynamische Kr

afte
eine Rolle.
W

aren die Elemente A und B vollst

andig mischbar, so w

urde man einen
kontinuierlichen

Ubergang der Zusammensetzung in der Grenzschicht erwar-
ten. In dieser Arbeit werden Stosysteme untersucht, bei denen die Misch-
barkeit ganz oder teilweise eingeschr

ankt ist. Das ist zum einen das System
Eisen/Aluminium (Fe/Al), das sich prinzipiell vermischt, also eine negative
Mischungsw

arme hat. Allerdings bildet es eine Vielzahl von intermetallischen
Phasen. Das zweite zu untersuchende System ist Kobalt/Kupfer (Co/Cu),
welches im festen Zustand unmischbar ist, d.h. eine positive Mischungsw

arme
hat und keine intermetallischen Phasen bildet.
Nachdem die Struktur der Grenzschichten charakterisiert ist, soll mit Hil-
fe von zwei Verfahren untersucht werden, wie sich diese Struktur ver

andern
l

asst. Das ist zum einen der Nichtgleichgewichtsprozess Ionenstrahlmischen,
mit dem man prinzipiell eine weitere Vermischung erreichen will, ohne sich
dabei dem thermodynamischen Gleichgewicht zu n

ahern. Zum anderen wird
untersucht, was beim thermischen Anlassen geschieht, also wenn man dem
System Gelegenheit zum Ordnen gibt.
Der Aufbau der Arbeit ist wie folgt: Da Ionenstrahlen sowohl bei der Ana-
lytik als auch der Herstellung bzw. Modizierung der Grenzschichtstrukturen
eine wichtige Rolle spielen, werden in Kapitel 2 die wichtigsten Prinzipien
der Ionenstrahlphysik eingef

uhrt. In Kapitel 3 werden die beiden zu untersu-
chenden Systeme vorgestellt und jeweils die konkreten Fragen formuliert. Im
anschlieenden Methodikkapitel werden die eingesetzten Herstellungs- und
Analyseverfahren pr

asentiert. Die Darstellung der experimentellen Ergebnis-
se erfolgt getrennt nach den Systemen, zun

achst Fe/Al (Kapitel 5), dann
Co/Cu (Kapitel 6). Zum Schluss werden die gewonnenen Erkenntnisse zu
einem Gesamtbild vereint (Kapitel 7).
Die Arbeit wurde im Rahmen des DFG Sonderforschungsbereichs 422
"
Struktur und Eigenschaften in Grenzschichten\ (Teilprojekt S1) angefertigt,
der an der Technischen Universit

at Dresden angesiedelt ist. Der Hauptteil
der Untersuchungen wurde im Institut f

ur Ionenstrahlphysik und Material-
forschung des Forschungszentrums Rossendorf durchgef

uhrt.
2. ZUR IONENSTRAHLPHYSIK
2.1 Fundamentales
In dieser Arbeit werden Ionenstrahlen f

ur drei unterschiedliche Techniken
bzw. Prozesstypen verwendet. Es handelt sich um die Ionenimplantation, das
Ionenstrahlmischen und die Ionenstrahlanalytik, vertreten durch R

uckstreu-
spektrometrie und Analyse der protoneninduzierten R

ontgenfuoreszens. Alle
Verfahren basieren auf denselben physikalischen Mechanismen und nutzen
diese lediglich auf eine jeweils spezische Weise.
Hauptziel der Ionenimplantation ist die gezielte Einf

uhrung eines weite-
ren Elements in eine zumeist homogene Matrix. Klassische Beispiele sind die
Implantation von Arsen und Bor in Silizium zur Dotierung oder die Implan-
tation von Sticksto in Stahl, um dessen mechanische Eigenschaften zu ver-
bessern. Alle weiteren Eekte, z.B. die durch die Ionen verursachten Sch

aden
und die Durchmischung sind als Nebeneekte anzusehen.
Die interessanten Gr

oen sind hier die projizierte Reichweite R
p
der Io-
nen, d.h. die Tiefe in der die Ionen imMittel zur Ruhe kommen, ihre Streuung
R
p
um diesen Mittelpunkt und der Konzentrationsverlauf des implantier-
ten Elements. Reichweite und Streuung k

onnen vom Experimentator durch
die Wahl der Energie bei gegebenem Ion und Target gesteuert werden. Die
Konzentration wird durch die Fluenz , d.h. die Anzahl der implantierten
Ionen pro Fl

ache (z.B. Fe/cm
2
) festgelegt.
Beim Ionenstrahlmischen soll ein inhomogenes Target, z.B. ein Multi-
schichtsystemwie in dieser Arbeit, durch die Kollisionskaskaden durchmischt
werden. Die Idee dabei ist, da die von den implantierten Ionen angestoenen
Atome ihrerseits weitere Atome anstoen, so da eine Kaskade von Teilchen
entsteht, die sich in willk

urliche Richtungen bewegen. Eekte durch den Ein-
trag eines weiteren Elements sind zumeist nicht beabsichtigt. Daher werden
entweder Edelgasionen oder bereits im System vorhandene Elemente zum
Ionenstrahlmischen verwendet.
Ionenstrahlen lassen sich aber auch in unterschiedlicher Weise zu analy-
tischen Zwecken einsetzen. Das

alteste Verfahren dieser Art ist die Analy-
se leichter Ionen, die an einem Target zur

uckgestreut wurden. Mit den Er-
gebnissen aus einem solchen Experiment (-Teilchen an Goldfolien) konnte
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Rutherford sein fundamentales Atommodell aufstellen, was diesem Verfah-
ren den Namen Rutherford'sche R

uckstreuspektrometrie (engl. Rutherford
Backscattering Spectrometry, RBS) eintrug. Es wird in Abschnitt 4.2.2 n

aher
beschrieben.
2.2 Elementare Ionen-Festk

orper-Wechselwirkung
Der folgende Abschnitt soll die wichtigsten Prinzipien der Wechselwirkung
"
schneller\ Ionen mit Festk

orpern beschreiben. Unter
"
schnellen\ Ionen
versteht man Ionen, deren kinetische Energie deutlich gr

oer ist als die Bin-
dungsenergie der jeweiligen Festk

orperatome. Diese liegt f

ur die hier unter-
suchten Metalle bei wenigen eV. Als Literatur sei das Standardwerk von
Ziegler, Biersack und Littmark [1] empfohlen.
Trit ein Ion auf einen Festk

orper, so wird es seine Energie durch Sto-
prozesse mit den Atomen verlieren, bis es zur Ruhe kommt. Von allen denk-
baren Stoprozessen besitzen die elastischen St

oe mit den Atomkernen und
die inelastischen St

oe mit dem Elektronengas die mit Abstand gr

oten Wir-
kungsquerschnitte. Erstere werden als nukleare St

oe, letztere als elektroni-
sche St

oe bezeichnet. Elektronische St

oe f

uhren bei den hier verwendeten
Energien von unter 2 MeV im wesentlichen zur Aufheizung des Targets. Das
Ion wird zwar abgebremst,

andert aber nicht seine Richtung. Nukleare St

oe
bewirken einerseits eine Ablenkung des Ions { im Extremfall wird das Ion
zur

uckgestreut { andererseits wird Energie auf den Stopartner

ubertragen.
Je nach dem Betrag dieser

Ubertragungsenergie kann das gestoene Atom
tempor

ar oder dauerhaft aus seinem Gitterplatz verlagert werden, was zu
einer Sch

adigung des Gitters f

uhrt. Bei hinreichendem Energie

ubertrag kann
das angestoene Teilchen weitere Atome anstoen, so da sich eine Kollisi-
onskaskade entwickelt, innerhalb derer die Teilchen sich ungeordnet bewe-
gen. Werden ober

achennahe Teilchen geeignet angestoen, so k

onnen sie
den Festk

orper verlassen, was als Zerst

aubung bezeichnet wird. Bei intensi-
ver Bestrahlung f

uhrt die Zerst

aubung zu einem Abtragen der Ober

ache.
Um den nuklearen Energieverlust pro im Festk

orper zur

uckgelegter Weg-
strecke berechnen zu k

onnen, ben

otigt man zun

achst ein interatomares We-
chelwirkungspotential. In der Praxis ist dies ein abgeschirmtes Coulombpo-
tential,
V (r) =
1
4
0
Z
1
Z
2
e
2
r
(r=a); (2.1)
wobei r=a = x der Abstand in Einheiten von der Abschirml

ange a und
(r=a) = (x) die Abschirmfunktion z.B. nach Thomas-Fermi ist, die man
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Abb. 2.1: Geometrie des Streuprozesses.
numerisch als L

osung der Thomas-Fermi Gleichung
x
1=2
d
2

dx
2
= 
3=2
(2.2)
berechnen kann. Es existieren auch zahlreiche analytische Approximationen
f

ur (x). Mit Hilfe des Potentials kann man einen Ausdruck f

ur den Streu-
querschnitt
d(
c
)
d

berechnen.
Als n

achstes ben

otigt man einen Ausdruck f

ur die

ubertragene Energie T
in Abh

angigkeit von der Einschussenergie E
0
, den Massen M
1;2
der Stopart-
ner und dem Streuwinkel 
c
im Schwerpunktsystem (Abbildung 2.1. Dieser
wird unter folgenden Annahmen hergeleitet.
1. Es werden nur St

oe zwischen zwei Atomen betrachtet.
2. Es wird klassische Mechanik verwendet.
3. Die Anregung von Elektronen und Ionisierung bewirken lediglich einen
zus

atzlichen Energieverlust.
4. Einer der Stopartner bendet sich in Ruhe.
Man erh

alt nun durch Anwendung von Energie- und Impulssatz sowie der
Transformation ins Schwerpunktsystem
T = E
0
4M
1
M
2
(M
1
+M
2
)
2
sin
2

c
2
: (2.3)
Den maximalen Energie

ubertrag T
M
erh

alt man dabei aus Gleichung 2.3 f

ur
sin
2
(
c
=2) = 1. Man kann nun den Streuquerschnitt in einen dierentiellen
Energietransfer-Querschnitt umformen.
d(E)
dT
=
4
T
M
d(
c
)
d

(2.4)
Damit bekommt man folgenden Ausdruck f

ur den nuklearen Energieverlust
pro Wegl

ange oder die
"
Bremskraft\:
 
dE
dx
!
nuk
= N
Z
T
M
T
min
T
d(E)
dT
dT (2.5)
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Abb. 2.2: Vergleich von elektronischer Bremskraft (gepunktete Linie) zu nuklearer
Bremskraft (durchgezogene Linie) f

ur Fe
+
-Ionen in Fe, berechnet von
Srim2000 .
Hierbei ist N die Dichte des Targetmaterials. Statt vom nuklearen Energie-
verlust wird oft auch vom Bremsquerschnitt S
nuk
gesprochen, der durch
S
nuk
=
1
N
 
dE
dx
!
nuk
(2.6)
gegeben ist.
Die Eekte des elektronischen Energieverlustes spielen in dieser Arbeit
wegen der relativ geringen Ionenenergien ( 200 kV), die verwendet werden,
nur eine untergeordnete Rolle. Ist die Geschwindigkeit des Ions v klein gegen
die Bohrgeschwindigkeit v
0
, was hier gegeben ist, so ist der elektronische
Energieverlust etwa proportional zur Wurzel der Ionenenergie.
 
dE
dx
!
el
/
p
E (2.7)
Abbildung 2.2 zeigt die St

arke von nuklearer und elektronischer Bremskraft
von Fe
+
-Ionen in Fe f

ur Energien von 1 keV bis 1 MeV. Man erkennt sehr
sch

on die E
1=2
Abh

angigkeit der elektronischen Bremskraft f

ur diesen Ener-
giebereich.
Der totale Energieverlust ist einfach die Summe von nuklearem und elek-
tronischem Energieverlust. F

ur mehrkomponentige Targets wird nach der
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Bragg'schen Regel ein mittlerer Energieverlust aus einer gewichteten Summe
der Energieverluste der einzelnen Elemente gebildet. Die Gewichtung erfolgt
hierbei analog zur Zusammensetzung des Targetmaterials. F

ur ein Target aus
n
k
2 IN Komponenten mit der Zusammensetzung c
i
, wobei i = 1 : : : n
k
und
P
n
k
i=1
c
i
= 1 ist, folgt also:
 
dE
dx
!
ges
=
n
k
X
i=1
c
i
2
4
 
dE
dx
!
(i)
el
+
 
dE
dx
!
(i)
nuk
3
5
(2.8)
Mit Hilfe der Formeln f

ur den Energieverlust l

asst sich die totale Reich-
weite des Ions im Festk

orper durch
R =
Z
E
0
dE
2
4
 
dE
dx
!
ges
3
5
 1
(2.9)
berechnen. Wesentlich interessanter ist allerdings die projizierte Reichweite
R
p
, d.h. die Distanz des zur Ruhe gekommenen Ions zur Ober

ache. Die
stochastische Natur der Ionenbahn durch den Festk

orper bedingt, dass es ei-
ne Reichweitenverteilung geben wird. Es existieren analytische Formeln zur
Absch

atzung der Verteilung der projizierten Reichweite, allerdings beinhal-
ten diese sehr viele Approximationen. Da heutzutage leistungsf

ahige PC's

uberall verf

ugbar sind, werden vor allem Monte-Carlo Simulationen verwen-
det, um die Verteilung der projizierten Reichweite zu gewinnen. In Abschnitt
2.4 wird auf die hier verwendeten Programme n

aher eingegangen. Prinzipiell
ist diese Verteilung etwa gaussf

ormig. Als projizierte Reichweite R
p
wird der
Mittelwert der Verteilung, bzw. das erste Moment der Verteilung angegeben.
Die Streuung R
p
ist das zweite Moment dieser Verteilung.
2.3 Ionenstrahlmischen
Das Ionenstrahlmischen wurde von van der Weg et al. entdeckt, als bei der
Bestrahlung von d

unnen Paladiumlmen auf Siliziumsubstraten mit Argo-
nionen eine starke Bildung von Paladiumsilizid in dem Moment festgestellt
wurde, als die Energie der Argonionen ausreichte, um die Grenze zwischen
der Palladiumschicht und dem Siliziumsubstrat zu durchqueren [2].
Als Ursache dieser Durchmischung gelten die bereits mehrfach erw

ahn-
ten Kollisionskaskaden, die durch wiederholte nukleare St

oe entstehen. Die
Gr

oe der Kollisionskaskade h

angt im wesentlichen von der Masse und der
Energie des eintreenden Ions ab. Leichte Ionen bewirken nur eine kleine Kas-
kade, schwere Ionen dagegen l

osen gewaltige Kaskaden aus, sind also beim
Ionenstrahlmischen vorteilhaft. Solange die kinetische Energie der Teilchen
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wesentlich gr

oer als 1 eV ist, wird die Bewegung allein durch die Stoki-
nematik gesteuert. Chemische Kr

afte { deren St

arke in der Gr

oenordnung
1 eV liegt { haben in dieser ersten Phase nach dem Einschlag des Strahlions
keinen Einuss. Daher nennt man diese Phase ballistisches Mischen, welches
von Sigmund und Gras-Marti theoretisch beschrieben wurde [3, 4]. Sie en-
det in dem Moment, wo die durchschnittliche Energie der Teilchen in der
Kaskade auf etwa 1 eV herabgebremst ist, was nach etwa 10
 14
s nach dem
Eintreen des Ions erfolgt ist.
Zahlreiche Untersuchungen belegen, da die tats

achlich erzielte Durch-
mischung nicht nur von stokinematischen Faktoren, d.h. von Masse und
Impuls der beteiligten Elemente, abh

angt. So ist beispielsweise trotz fast
gleicher Massen die Durchmischung in den Systemen Au/Cu nach Beschuss
mit Xe zehnmal so stark, wie unter ansonsten gleichen Bedingungen im Sy-
stem W/Cu [5]. Der Grund ist in der unterschiedlichen chemischen AÆnit

at
von Au und W zu Cu zu nden. Au/Cu ist ein vollst

andig mischbares System,
w

ahrend W/Cu im festen und 

ussigen Zustand nicht mischbar ist. Quanti-
ziert wird dieses Verhalten durch die Mischungsw

arme H
mix
. F

ur Au/Cu
betr

agt diese -9 kJ/mol, d.h. die Vermischung ist f

ur das System mit ei-
nem Energiegewinn verbunden, w

ahrend f

ur W/Cu +36 kJ/mol aufgebracht
werden m

ussen, um eine Vermischung zu erreichen.
Auf das ballistische Mischen folgt also immer eine Phase des sogenannten
chemischen Mischens. Diese dauert etwa 10
 12
s. Innerhalb dieser Zeit wird
die quasi-Fl

ussigkeit der Kaskade auf Raumtemperatur abgeschreckt. Sch

atzt
man die Abk

uhlrate ab, indem man als Starttemperatur 1 eV 10
4
K und
eine Abk

uhlzeit  10
 12
s annimmt, so kommt man auf eine Gr

oenordnung
von 10
16
K/s, was mehrere Ordnungen

uber den Raten f

ur konventionelle
Schnellabschreckung liegt. Diese extrem hohe Abk

uhlrate ist ein h

aug dis-
kutierter Mechanismus f

ur die Erzeugung metastabiler und amorpher Phasen
durch Ionenbestrahlung mit schweren Ionen. Trotz der sehr kurzen Zeitspan-
ne, in der die Teilchenbewegung durch chemische Kr

afte gesteuert werden
kann, sind Beispiele f

ur Systeme mit stark positiver Mischungsw

arme be-
kannt, in denen es nicht m

oglich ist, eine Multischicht durch Ionenbeschuss
zu durchmischen [6].
Die Bestrahlung bewirkt { nicht zuletzt durch den elektronischen Ener-
gieverlust { eine Erw

armung des Targets. Da gleichzeitig durch den nuklea-
ren Energieverlust zahlreiche Punktdefekte erzeugt werden, sinkt ausserdem
die kritische Temperatur f

ur das Einsetzen diusiver Bewegungen ab. Man
spricht in diesem Falle von strahlenverst

arkter Diusion, die { bei entspre-
chender Temperatur { als dritte Phase des Ionenstrahlmischens betrachtet
wird. Beschr

ankt man sich auf den Leerstellenmechanismus der Diusion,
so ist der Hintergedanke dabei, dass f

ur thermische Diusion zun

achst eine
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Leerstelle erzeugt werden muss, wof

ur eine Energie E
L
ben

otigt wird. An-
schlieend m

ussen sich die Leerstellen bewegen, was die sog. Migrationsener-
gie E
m
erfordert. F

ur die Sprungwahrscheinlichkeit 
L
bei einer Temperatur
T gilt:

L
= 
0
exp

E
L
+ E
m
k
B
T

: (2.10)
Hierbei ist 
0
die Frequenz der thermischen Schwingungen des Atoms um sei-
ne Ruhelage. Sie kann mit der Debyefrequenz ( 10
13
s
 1
) abgesch

atzt wer-
den. Im Falle der strahlenverst

arkten Diusion werden die Leerstellen durch
die energetischen Ionen erzeugt, daher muss nur noch die Migrationsenergie
thermisch aufgebracht werden, was die kritische Temperatur zum Einsetzen
der Diusion deutlich absenkt. Folgendes Beispiel soll das verdeutlichen:
Im System Fe/Al liegt E
L
bei etwa 1 eV [7]. Liegt ein ungeordneter
kubisch-raumzentrierter Mischkristall aus Fe mit 25 at.% beilegiertem Al
vor, was eine typische Situation in Grenzschichten fernab des thermodyna-
mischen Gleichgewichts ist, so betr

agt die Migrationsenergie etwa 0.5 eV
[7]. So ist mit o.g. Werten die Sprungfrequenz in ungeordnetem Fe/Al bei
T = 340 K f

ur thermische Diusion (E = E
L
+E
m
) von der Gr

oenordnung
10
 9
s
 1
. Bei strahlenverst

arkter Diusion (E = E
m
) ist sie hingegen von
der Gr

oenordnung 10
6
s
 1
, d.h. es kann eine merkliche Diusion stattn-
den. Die Temperatur von 340 K ist hierbei eine typische Targettemperatur
beim Ionenstrahlmischen ohne aktive K

uhlung.
Die Targettemperatur kann durch K

uhlung und die Reduzierung der
Strahlstromdichte so beeinusst werden, dass die kritische Temperatur f

ur
die strahlenverst

arkte Diusion nicht

uberschritten wird. So w

are f

ur o.g.
Beispiel bei T = 140 K { was z.B. durch Verwendung von 

ussigem Sticksto
leicht erreicht werden kann { auch die Sprungfrequenz bei strahlenverst

arkter
Diusion nur noch von der Gr

oenordnung 10
 4
s
 1
.
2.4 Simulation von Ionenstrahlprozessen
Da die analytischen Formeln f

ur Reichweite und Streuung von Ionen auf
vielen N

aherungen beruhen, ist es vielversprechender, die Planung der Io-
nenstrahlprozesse mit Hilfe von Computersimulationen vorzunehmen, zumal
heutzutage bereits auf einfachen PC's eine ausreichende Rechenleistung zur
Verf

ugung steht.
Man unterscheidet prinzipiell zwei Klassen von Simulationsprogrammen.
Einerseits gibt es molekulardynamische Rechnungen, andererseits Monte-
Carlo Simulationen. F

ur den Experimentator, der lediglich eine Prozesspla-
nung vornehmen m

ochte, sind letztere geeignet, da sie einfacher zu bedienen
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sind und weniger Rechenzeit ben

otigen.
Ein weit verbeitetes Programm zur Berechnung von Reichweiteverteilun-
gen ist das von Ziegler, Biersack und Littmark entwickelte Trim [1] (engl.
Transport and range of ions in solids), dass hier in seiner neuesten Version
Srim2000 (engl. Stopping and range of ions in solids) verwendet wird.
Basis der Simulationen ist das sog. universelle Potential f

ur St

oe zwi-
schen zwei Atomen (Z
1;2
), von denen eines in Ruhe gedacht wird [1]. Hierbei
handelt es sich um das abgeschirmte Coulombpotential (Gleichung 2.1), wo-
bei f

ur die Abschirml

ange a der empirische Ausdruck
a =
0:8854a
Bohr
Z
0:23
1
+ Z
0:23
2
(2.11)
genommen wird. Das Target, in das das Ion implantiert wird, wird als amor-
phes Medium mit spezischer Dichte angenommen.
Nach Vorgabe von Ionenart und Energie und Spezizierung des Targets
berechnet das Programm die Bahn einer vorgegebenen Zahl von Teilchen
durch dieses Target und f

uhrt eine Statistik

uber deren Endpositionen. Bei
hinreichend vielen berechneten Trajektorien bekommtman eine entsprechend
zuverl

assige Statistik

uber die projizierte Reichweite und deren Streuung.
Dabei verliert das Ion auf seinem Weg durch den Festk

orper die Ener-
gie durch den elektronischen Energieverlust, der in Abh

angigkeit von der
aktuellen Teilchenenergie berechnet und von dieser abgezogen wird. Nach
dem Zufallsprinzip erleidet das Ion einen nuklearen Sto unter einem eben-
falls zuf

allig gew

ahlten Streuwinkel 
c
, der gem

a Gleichung 2.3 mit dem
Energie

ubertrag T verbunden ist. Zus

atzlich wird ein azimutaler Streuwin-
kel festgelegt, der zu einer lateralen Streuung der Ionen f

uhrt. Auf diese Weise
hat jedes berechnete Ion seine eigene Trajektorie durch den Festk

orper, so
dass man eine hinreichend groe Zahl ( 10
4
) von Teilchenbahnen berechnen
sollte, um eine vern

unftige Statistik zu bekommen.
Srim ber

ucksichtigt nicht, dass sich das Target durch den Ionenbeschuss
ver

andert. Bei jeder berechneten Trajektorie wird das gleiche Target ange-
nommen. Diese Annahme ist nur bei geringen Fluenzen erf

ullt. Bei hohen
Fluenzen m

ussen Eekte wie Ober

achenzerst

aubung, lokale Dichte

ande-
rungen durch den Eintrag eines neuen Elementes und die Mischwirkung
der implantierten Ionen ber

ucksichtigt werden. Ist man an derartigen Er-
eignissen interessiert, ist das Programm Tridyn [8] das Mittel der Wahl.
In diesem Programm werden die Bahn eines Teilchens und die nuklearen
St

oe, die es erleidet, wie in Srim berechnet. Allerdings ist in Tridyn ei-
nerseits das Target in eine vorgegebene Zahl von Tiefenintervallen mit einer
spezischen Dichte und Zusammensetzung eingeteilt, die separat bilanziert
werden. Andererseits wird die gew

unschte Fluenz auf die zu berechnenden
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Teilchen aufgeteilt. Jedes dieser sog. Superteilchen repr

asentiert also eine
Anzahl von implantierten Atomen. Berechnet man z.B. die Trajektorien von
10
5
Superteilchen und simuliert damit eine Fluenz von  = 10
17
at/cm
2
so
repr

asentiert jedes Superteilchen 10
12
at/cm
2
. Eine Monolage Fe sind z.B.
etwa 10
15
Fe/cm
2
. Erleidet das Superteilchen einen nuklearen Sto, so wird
entsprechend ein Superr

uckstoteilchen erzeugt. Findet dieser Sto im Ober-


achenintervall statt und l

ost eine Zerst

aubung aus, so gehen dem obersten
Intervall die Zahl an Atomen verloren, die das Superteilchen repr

asentiert.
W

ahrend der Simulation gewinnen bzw. verlieren die Intervalle also Ato-
me, d.h. ihre Zusammensetzung und damit ihre Dichte variiert. Nachdem
sowohl die prim

are als auch die sekund

aren Trajektorien berechnet und bi-
lanziert sind, wird die Dicke der Intervalle so ver

andert (relaxiert), dass diese
wieder eine Dichte haben, die der Zusammensetzung bei konstant vorgege-
benen Atomvolumen der einzelnen Komponenten entspricht.

Uberschreitet
dabei ein Intervall eine kritische Dicke, wird es in zwei Intervalle aufgeteilt.
Wird ein Intervall entleert, wird es entfernt, die anderen Intervalle r

ucken
entlang der Tiefenachse entsprechend nach.
Zur Beschreibung des Targets kann man f

ur alle in der Simulation vor-
kommenden Elemente folgende Energien angeben:
1. Die Bindungsenergie E
b
. Wird ein Teilchen angestoen, so verliert es
diese Energie von der ihm

ubertragenen. Zumeist wird E
b
= 0 gesetzt,
da diese Energie kaum bekannt ist und in einem realen System nat

urlich
auch stark variiert, so dass ein einzelnerWert f

ur eine Beschreibung viel
zu wenig ist. Da in den hier untersuchten Metallsystemen die Bindun-
gen insgesamt schwach sind (etwa 1 eV), ist der Fehler f

ur E
b
= 0
gering.
2. Die Ober

achenbindungsenergie E
s
. Um eine Zerst

aubung auszul

osen,
muss ein Teilchen beim Sto im Ober

achenintervall mindestens diese
Energie

ubertragen bekommen, um die Ober

ache verlassen zu k

onnen.
F

ur E
s
wird zumeist die Sublimationsenergie des reinen Elements ge-
nommen (etwa 3-5 eV).
3. Die Ruheenergie E
c
, unterhalb derer ein Teilchen als ruhend betrachtet
und seine Trajektorie nicht weiter berechnet wird. Zur Einsparung von
Rechenzeit wird hier E
c
= 1 eV < E
S
genommen.
Zus

atzlich rechnet die Simulation mit
"
gebundenen R

uckstoteilchen\.
Das bedeutet, dass ein Teilchen, welches beim Sto weniger als seine Ver-
lagerungsenergie E
d

ubertragen bekommt, wieder in seine Ausgangsposition
zur

uckgesetzt wird, nachdem seine Traketorie und die von ihm ausgel

osten
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Eekte berechnet wurden. Die Simulation wird mit E
d
= 8 eV f

ur alle Ele-
mente durchgef

uhrt, was bei der Simulation von Mischungseekten zu guten
Ergebnissen gef

uhrt hat [9, 10].
In dieser Arbeit wird Srim zur Absch

atzung von Reichweiten und Ener-
gieverlusten verwendet. Mit Tridyn wird sowohl die Laserdeposition (Ab-
schnitte 5.2 bzw. 6.2) als auch das Ionenstrahlmischen der Multischichten
(Abschnitte 5.4 bzw. 6.4) simuliert.
3. DIE BEARBEITETEN SYSTEME
3.1 Eisen/Aluminium
Das System Fe/Al ist aus technischen und wissenschaftlichen Gr

unden in-
tensiv untersucht worden. So haben Fe/Al-Legierungen wie z.B. Fe
3
Al oder
FeAl interessante Werkstoeigenschaften wie geringe Dichte, hohen elektri-
schen Widerstand und sehr gute Korrosionsbest

andigkeit auch in aggressiver
Umgebung [11].
Auch das magnetische Verhalten dieses Systems wurde umfangreich un-
tersucht (z.B. [12, 13, 14, 15]), was im Kapitel

uber die M

obauerspektro-
skopie ausf

uhrlicher dargelegt wird.
Fe/Al ist ein System mit hoher Mischungsl

ucke, das einen groen Reich-
tum an Gleichgewichts- und Nichtgleichgewichtsphasen aufweist. Die ersten
Strukturuntersuchungen gehen bis auf das Jahr 1931 zur

uck [16] und wurden
bis in die heutige Zeit fortgesetzt (z.B. [17, 18, 19, 20]). Grunds

atzlich n-
det die Strukturbildung

uber Keimbildung und Wachstum statt, d.h. durch
thermische Fluktuationen bildet sich ein Keim einer neuen Phase, die eine
deutlich geringere freie Energie hat, als die umgebende Matrix.

Ubersteigt
der Radius des Keims einen kritischen Wert, so beginnt dieser zu wachsen.
Da innerhalb eines Systems an vielen Stellen solche Keime mit willk

urlicher
Orientierung entstehen, ist das Gef

uge am Ende des Prozesses polykristallin.
Anders ausgedr

uckt ist das System instabil gegen

uber St

orungen von kleinen
Abmessungen aber hoher Amplitude.
Grunds

atzlich ist das System durch zwei Gegens

atze gepr

agt. Zum einen
haben Fe und Al sehr unterschiedlicheAtomradien. Zum anderen kristallisiert
reines Fe bei Raumtemperatur im exiblen kubisch-raumzentrierten (krz)
Gitter, w

ahrend reines Al die unexible, da sehr dicht gepackte, kubisch-


achenzentrierte (kfz) Struktur aufweist. F

ur das Gleichgewichtsphasendia-
gramm (Abbildung 3.1) hat das zur Folge, dass bis zu 20 at.% Al im krz
Fe-Gitter gel

ost werden k

onnen. Danach bildet sich die Phase Fe
3
Al, deren
Ordnung DO
3
als eine modizierte Version des krz Gitters mit wohldenier-
ten Pl

atzen f

ur das Al verstanden werden kann. Ausgehend vom krz Gitter
deniert man eine Elementarzellemit vier Atomen entlang der Raumdiagona-
len mit der Abfolge Fe-Fe-Al-Fe und baut damit das gesamte Gitter auf, das
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Abb. 3.1: Gleichgewichtsphasendiagramm von Fe/Al, entnommen aus Referenz
[21].
man dann wiederum in mehrere Untergitter einteilen kann. Die bei h

oher-
en Al-Konzentrationen folgende Phase FeAl (B2-Ordnung) hat einen noch
einfacheren Aufbau, denn hier ndet man zwei Atome entlang der Raumdia-
gonalen in der krz-Elementarzelle mit der Abfolge Fe-Al. So hat dann jedes
Fe-Atom acht n

achste Al-Nachbarn und umgekehrt. FeAl ist unter anderem
auch als Modellsystem f

ur die Diusion in B2-geordneten Legierungen inter-
essant [22].
Im Al hingegen sind weniger als 0.04 at.% Fe l

osbar. Auf der Al-reichen
Seite des Phasendiagramms treten zahlreiche Phasen mit engem Existenzbe-
reich und komplizierter Struktur auf.
Auch das Nichtgleichgewichtsverhalten von Fe/Al wird durch die beiden
o.g. Unterschiede entscheidend gepr

agt und weniger durch den eigentlichen
Herstellungsprozess. Bei Verwendung von Sputterdeposition von Legierungs-
targets, Ionenimplantation, Ionenstrahlmischen und der klassischen Schnell-
abschreckung aus der Schmelze wird den Atomen sehr schnell die thermische
Beweglichkeit entzogen, so dass keine komplizierten Phasen gebildet werden
k

onnen. Verfahren wie mechanisches Legieren oder Kaltwalzen verringern
hingegen die Teilchengr

oe und erh

ohen damit die Ober

achenenergie, was
die Bildung metastabiler Phasen beg

unstigt.
Die einfachsten metastabilen Phasen sind die

ubers

attigten festen L

osun-
gen von Al in krz-Fe und Fe in kfz-Al. Die Flexibilit

at des krz Gitters erlaubt
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Abb. 3.2: Skizze des Nichtgleichgewichtsphasendiagramms von Fe/Al. die angege-
bene Grenze zwischen dem krz Mischkristall und dem amorphen Zustand
ist die maximale, die in der Literatur gefunden wurde.
es, sehr viel Al zu l

osen. Die in der Literatur gefundene maximale Grenze
schwankt dabei ohne erkennbare Korrelation bzgl. des Verfahrens zwischen
50 at.% und 75 at.% Al. Es wurden mechanisches Legieren [23, 24, 25, 26],
Schnellabschrecken [27], Ko-Deposition [28, 29, 30, 31], Ionenimplantation
[32, 33, 34, 35] und Ionenstrahlmischen [36, 37, 38, 39, 40, 41, 42] ange-
wendet. Al kann wegen seiner unexiblen kfz Struktur nur sehr wenig Fe in
einen Mischkristall einbauen, wobei als Grenze etwa 7 at.% Fe angegeben
werden [27]. Im Konzentrationsbereich zwischen den beiden Mischkristall-
phasen liegt ein amorpher Zustand vor. Eine Skizze des Nichtgleichgewichts-
phasendiagramms ist in Abbildung 3.2 zu sehen. Wegen der Unsicherheit
bzgl. der maximal im Fe l

osbaren Al-Konzentration wird im Abschnitt 5.1
der

Ubergang zwischen krz Mischkristall und amorphem Zustand nochmals
untersucht. In der Skizze ist ein Maximalwert von 75 at.% Al eingetragen.
Der amorphe Zustand kann mit unterschiedlichen Herstellungsverfahren
erreicht werden, da er einfach eine Konsequenz daraus ist, dass die groen
Atomradienunterschiede von Al und Fe zu starken Ver

anderungen des je-
weiligen Wirtsgitters durch den Einbau des Fremdatoms f

uhren und beide
Grundgitter nicht beliebig gedehnt (beim Einbau von Al in krz-Fe) bzw.
komprimiert (beim Einbau von Fe in kfz-Al) werden k

onnen. Es sei noch
erw

ahnt, dass durch sehr vorsichtiges Anlassen einer amorphen Fe
20
Al
80
Le-
gierung eine quasikristalline Phase dargestellt werden (z.B. [36, 39]) konn-
te. Auch eine Amorphisierung durch Festk

orperreaktion nach Anlassen einer
durch Kaltwalzen von aufeinanderliegenden Fe- und Al-Folien hergestellten
Legierung konnte erreicht werden [43]. Eine solche Reaktion tritt allgemein
in bin

aren Systemen auf, die durch groe Unterschiede in den Atomgr

oen
und der gegenseitigen Diusivit

at gekennzeichnet sind (siehe z.B. [44]). Al-
lerdings enthielt die Legierung prozessbedingt 10-30 at.% Sauersto. Auf der
anderen Seite der Konzentrationsskala tritt beim

Ubergang vom krz Misch-
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kristall zur DO
3
-Ordnung eine metastabile B32-Struktur auf [45], die auch
als K-Zustand bezeichnet wird [17, 46]. Wie schon eingangs erw

ahnt, zeigt
Fe/Al eine sehr groe Vielfalt an m

oglichen Zust

anden.
Die hier zu untersuchenden Grenzschichten in Fe/Al-Multischichten wer-
den sich ebenfalls weit ab vom thermodynamischen Gleichgewicht benden,
so dass mit der Bildung der o.g. Nichtgleichgewichtsphasen in einem sehr en-
gen Tiefenbereich gerechnet werden muss. Die stark eingeschr

ankte Ausdeh-
nung der Grenzschicht mag zus

atzliche Auswirkungen auf die sich bildenden
Phasen haben.
In der Literatur sind bereits einige Arbeiten zu Fe/Al-Multischichten be-
kannt, die allerdings nicht mit Laserdeposition, sondern durch Sputtern [47]
und Aufdampfen [48, 49] hergestellt wurden. Vor allemmit Hilfe vonM

obau-
erspektroskopie konnte gezeigt werden, dass trotz der geringen Teilchenener-
gien bei diesen Verfahren (Aufdampfen etwa 1 eV, Sputtern etwa 10 eV) eine
Durchmischung stattndet, wobei sich eine feste L

osung von Al in Fe bildet
und eine Al-reiche Verbindung, von der vermutet wird, dass sie amorph sein
k

onnte. Als Triebkraft gelten hier die thermodynamischen Kr

afte, d.h. die
gute L

oslichkeit von Al in Fe, die umgekehrt sehr schlechte L

oslichkeit von
Fe in Al und die Tatsache, dass es in Multilagen von Fe und Al zu einer
erheblichen Fehlpassung in den Atomabst

anden kommt. Man geht

ublicher-
weise davon aus, dass im Falle eines nicht-epitaktischen Wachstums d

unne
Schichten so wachsen, dass ihre jeweils dichteste Ebene an der Ober

ache
liegt, um die Ober

achenergie zu minimieren. F

ur Fe/Al-Multilagen bedeu-
tet dies, dass 111-Al Ebenen auf 110-Fe Ebenen stossen. Hierbei passen die
Atomabst

ande in [001]-Richtung sehr gut, aber in [110]-Richtung gibt es eine
gewaltige Fehlpassung von 18.4%. Eine amorphe
"
Puerschicht\ k

onnte hier
also sehr n

utzlich sein.
Hier sollen nun folgende Fragen gekl

art werden:
1. Was f

ur Phasen bilden sich in der Grenzschicht, wenn man die Multi-
schichten durch Laserablation, also mit Teilchenenergien von etwa 100
eV deponiert?
2. Wie wirken sich bei diesem Prozess, der die Teilchen ja bereits balli-
stisch stark vermischt, die thermodynamischen Triebkr

afte noch aus?
Gibt es Analogien zum Ionenstrahlmischen, dass in ballistische, chemi-
sche und strahlenverst

arkt-diusive Phase unterteilt wird?
3. Ist insbesondere die Al-reiche Grenzschichtphase tats

achlich amorph?
4. Wie l

asst sich die Grenzschichtstruktur durch vorsichtiges Ionenstrahl-
mischen und Tempern im Vakuum modizieren?
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Abb. 3.3: Gleichgewichtsphasendiagramm von Co/Cu, entnommen aus Referenz
[21].
Zur Aufkl

arung dieser Fragen werden zahlreiche Untersuchungsverfahren in
Kombination eingesetzt die im Kapitel 4.2 vorgestellt werden.
3.2 Kobalt/Kupfer
Das System Co/Cu ist insbesondere aufgrund seiner magnetischen Eigen-
schaften sehr intensiv untersucht worden und z

ahlt auch weiterhin zu den
aktuellen Forschungsthemen. Das Gleichgewichtsphasendiagramm ist in Ab-
bildung 3.3 dagestellt. Das System ist im festen Zustand nicht mischbar und
es existieren nur drei Phasen, n

amlich kfz Cu und Co, das bis 695 K in
hexagonaler Modikation vorliegt und bei h

oheren Temperaturen in die kfz
Modikation

ubergeht. Im 

ussigen Zustand existiert eine Mischbarkeit, die
es erm

oglicht,

uber Nichtgleichgewichtsprozesse zu einer Zwangsmischung zu
kommen. Diese zerf

allt bei Erw

armung

uber den Mechanismus der spino-
dalen Entmischung, der theoretisch bereits von Gibbs vorhergesagt wurde.
Das Konzept wurde dann vor allem durch Cahn [50, 51, 52], Hillert [53] und
Cook [54, 55] entwickelt. Anders als bei der Strukturbildung durch Keimbil-
dung und Wachstum ist das System hier gegen St

orungen kleiner Amplitude,
aber groer r

aumlicher Ausdehnung instabil. Diese St

orungen sind innite-
simale lokale Fluktuationen in der r

aumlichen Konzentrationsverteilung, die
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sich als weies Rauschen beschreiben lassen, d.h. als eine

Uberlagerung von
Konzentrationswellen unterschiedlichsterWellenl

ange. In einem spinodal ent-
mischenden System w

achst nun eine dieser Konzentrationswellen an. Dabei
muss { ebenfalls im Gegensatz zur Strukturbildung durch Keimbildung {
keine Energiebarriere

uberwunden werden. Bei Temperaturen unterhalb von
473 K verl

auft die spinodale Entmischung allerdings sehr langsam [56].
In der ersten Phase der Strukturbildung bei spinodaler Entmischung ei-
ner Co-reichen Co/Cu-Zwangsmischung w

urden sich Co-Pr

azipitate in re-
gelm

aigen Abst

anden innerhalb der Cu-Matrix anordnen, was auch expe-
rimentell beobachtet wurde [57, 58]. Bei diesen Untersuchungen ist es ein
Problem,

uberhaupt eine feste L

osung von Co und Cu herzustellen, da die
thermodynamischen Kr

afte stets auf eine Entmischung dr

angen. Mit Schnell-
abschrecken konnten etwa 10 at.% Co in Cu gel

ost werden [58], ein Versuch
50 at.% Co zu l

osen scheiterte dagegen [59]. Durch mechanisches Legieren
hergestellte Pulver mit 20 und 24 at.% Co enthielten in einem Fall [60] nach-
weislich Co-Cluster, w

ahrend eine andere Gruppe mit dem gleichen Verfah-
ren die erfolgreiche Darstellung fester L

osungen im Bereich von 20{90 at.%
Co publizierte [61]. Mit Hilfe von Sputterdeposition von Legierungstargets
stellten Childress und Chien [62] Zwangsmischungen

uber den ganzen Kon-
zentrationsbereich her, die auch magnetisch untersucht wurden. Bis etwa 25
at.% Co kann aufgrund des magnetischen Verhaltens davon ausgegangen wer-
den, dass eine feste L

osung vorliegt (siehe auch Abschnitt 4.2.7). Oberhalb
dieser Grenze wird das magnetische Verhalten komplex.
Co/Cu-Strukturen zeigen einen sehr hohen Magnetowiderstand, was sie
f

ur zahlreiche vielversprechende magnetoelektronische Anwendungen pr

ade-
stiniert (siehe z.B. [63, 64, 65] f

ur eine

Ubersicht). Interessant sind zum einen
Co/Cu-Multischichten, f

ur die eine sehr hohe Zahl an Publikationen existiert,
seit Parkin [66, 67] erstmals zeigen konnte, dass diese Multischichten einen
sehr hohen Magnetowiderstand zeigen. Auf der anderen Seite sind aber auch
sog. granulare Systeme von Interesse. Diese werden i.A. durch Schnellab-
schrecken von Co/Cu-Schmelzen mit maximal 10 at.% Co-Gehalt und an-
schlieendem Erw

armen hergestellt [58, 68, 69, 70, 71, 72].
Es wird in der Literatur darauf hingewiesen, dass die Rauigkeit der Co-
und Cu-Grenz

achen einen starken Einuss auf den Magnetowiderstand hat.
In einem unmischbaren System, welches keine intermetallischen Phasen bil-
det, gibt es prinzipiell zwei Arten von Rauigkeit, die morphologische (Abbil-
dung 3.4[a]) und die chemische Rauigkeit bzw. Durchmischung (Abbildung
3.4[b]). Die Grenzschicht ist also in diesem Falle die Zone, in der lateral so-
wohl Co als auch Cu zu nden sind, unabh

angig davon, ob wirklich eine
Durchmischung auf atomarer Skala vorliegt. In dieser Arbeit sollen folgende
Fragen untersucht werden:
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Abb. 3.4: Zur Denition von Schicht- und Grenzschichtdicke im unmischbaren Sy-
stem Co/Cu. (a) morphologische Rauigkeit (b) chemische Rauigkeit bzw.
Durchmischung. d
1;2
kennzeichnen die Dicke der reinen Schichten,  die
der Grenzschicht, d.h. des Bereiches, in dem beide Elemente auftreten.
1. Wie stark ist die Ausdehnung der Grenzschicht von laserdeponierten
Co/Cu-Vielfachschichten, d.h. wie rauh sind die Schichten, inbesondere
verglichen mit den

ublicherweise durch Magnetronsputtern hergestell-
ten Systemen, die in der Literatur untersucht werden?
2. Ist die Rauigkeit morphologisch oder existiert trotz der thermodyna-
mischen Gegenkr

afte eine Durchmischung?
3. Wie ver

andert Ionenstrahlmischen die St

arke und den Charakter der
Rauigkeit? Ist es

uberhaupt m

oglich, die Multischichten zu vermischen?
4. Wie ver

andern sich die Multischichten beim Tempern? Gl

atten sie sich
oder zerfallen sie in ein granulares System?
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4. METHODISCHES
4.1 Herstellungsverfahren
4.1.1 Kreuzstrahllaserablation
Die in dieser Arbeit untersuchten Multischichten wurden vom Institut f

ur
Werkstowissenschaft der TU Dresden hergestellt. Als Verfahren wurde die
Kreuzstrahllaserablation verwendet. Das Prinzip soll hier nur skizziert wer-
den, f

ur weitergehende Informationen sei auf die einschl

agigen Publikationen
[73, 74, 75] verwiesen.
Die Hauptidee bei allen Laserablationsverfahren ist, ein festes Target des
zu deponierenden Materials mit einem intensiven Laserpuls zu bestrahlen.
Tut man dies mit einer hinreichenden Energiedichte, so wird von dessen
Ober

ache Material ablatiert und z.T. in den Plasmazustand

uberf

uhrt. Das
Plasma kann zus

atzliche Energie durch Wechselwirkung mit dem Laser auf-
nehmen, was zu einem h

oheren Ionisationsgrad und einer h

oheren kinetischen
Energie der Teilchen f

uhrt. Im Ergebnis entsteht eine dichte, energiereiche
Plasmafackel, aus der Teilchen auf einem dem Target gegen

uberliegenden
Substrat deponiert werden. Zus

atzlich werden vor allem bei niedrigschmel-
zenden Metallen noch makroskopische Partikel (Tr

opfchen) ausgel

ost.
Um diese Tr

opfchen zu vermeiden, werden hier zwei Targets simultan
durch zwei Nd:YAlO
3
-Laser (Wellenl

ange 1.079 m, Pulsfrequenz 15 Hz) be-
strahlt, wobei sich die Plasmafackeln an der

Onung einer Blende kreuzen
Abb. 4.1: Prinzip der Kreuzstrahllaserablation.
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(Abbildung 4.1). Diese schirmt das Substrat gegen die Tr

opfchen ab. Zum
Substrat kommen nur die Teilchen, die durch die gasdynamische Wechsel-
wirkung der sich kreuzenden Fackeln in Richtung des Substrats abgelenkt
werden. Tr

opfchen, die durch die

Onung der Blende kommen, iegen dage-
gen am Substrat vorbei. Diese gasdynamische Filterung bewirkt auch eine
Absenkung der mittleren Teilchenenergien im Vergleich zu direkten Verfah-
ren mit nur einem Laser.
Bei den hier gew

ahlten Bedingungen und Materialien liegen die Teilchen-
energien bei etwa 100 eV [74, 75]. Ein weiteres Charakteristikum der La-
serablation ist die hohe Zahl an Teilchen, die pro Laserpuls das Substrat
gleichzeitig erreichen. Sie ist um 7 Gr

oenordungen h

oher als bei thermi-
schem Verdampfen [76].
Zum Zeitpunkt, da die Systeme f

ur die hier pr

asentierten Untersuchun-
gen hergestellt wurden, gab es keine aktive Kontrolle der erzielten Schicht-
dicken. Es wurden vor jeder Depositionsserie Kalibrationsschichten, d.h. Ein-
zelschichten unterschiedlicher Dicke, hergestellt, mit R

uckstreuspektrometrie
vermessen und auf Basis dieser Ergebnisse die Zahl der n

otige Laserpulse
pro Schicht bestimmt. Dadurch kommt es zu unvermeidlichen Abweichun-
gen zwischen nominellen und erzielten Schichtdicken. Da hier aber weniger
die Multischicht als solches, als vielmehr die Grenzschichten in ihr das Ziel
der Untersuchung sind, ist dieses Manko nicht wesentlich. Daher werden in
dieser Arbeit auch keine nominellen Schichtdicken angegeben, sondern die
tats

achlich erreichten als gegeben hingenommen. Ebenso

andern sich die De-
positionsbedingungen mit der Zeit, da sich vor allem durch die Abnutzung der
Laserkristalle immer neue Strahlcharakteristiken ausbilden. Insbesondere im
System Co/Cu kam es zu au

alligen, aber im Bezug auf die Grenzschichten
unwesentlichenUnterschieden in der Struktur in Abh

angigkeit vom Zeitpunkt
der Deposition.
4.1.2 Ionenimplantation und Ionenstrahlmischen
F

ur die Implantation von Ionen, sei es zum Ionenstrahlmischen oder f

ur di-
rekte Ionenimplantation wurde ein 200 kV Hochstrom-Implanter der Firma
Danfysik verwendet. Die implantierte Fluenz wird mit Hilfe von Faraday-
bechern kontrolliert. Die Temperatur wird w

ahrend der Bestrahlung durch
ein Thermoelement

uberwacht, was auf der Probenober

ache auiegt. Der
Substrathalter kann mit 

ussigem Sticksto gek

uhlt werden, was trotz der
unvermeidlichen Aufheizung durch die Implantation zu einer deutlich verrin-
gerten Substrattemperatur f

uhrt. Beim Ionenstrahlmischen von Fe/Al Mul-
tischichten konnten z.B. Temperaturen von T  140 K erreicht werden, ohne
K

uhlung erw

armte sich das Target dagegen auf etwa 340 K.
4.2. Analyseverfahren 29
4.2 Analyseverfahren
4.2.1 Konversionselektronen-M

obauerspektroskopie
Grundlage der Konversionselektronen-M

obauerspektroskopie (engl. CEMS
conversion electron M

ossbauer spectroscopy) ist die von R.L. M

obauer 1957
entdeckte r

uckstofreie Resonanzabsorption von -Quanten durch Kerne, die
in ein Kristallgitter eingebunden sind.
Angesichts der zahlreichen Lehrb

ucher zur M

obauerspektroskopie (z.B.
[77, 78]) sollen hier nur die wichtigsten Prinzipien und Zusammenh

ange
erl

autert werden, die zur Beantwortung der hier behandelten Fragen wich-
tig sind. Aus gleichem Grund beziehen sich alle Angaben stets auf das hier
verwendete Isotop
57
Fe und Messungen bei Raumtemperatur.
Abbildung 4.2 zeigt den prinzipiellen Aufbau eines M

obauerspektrome-
ters und die zugrunde liegenden physikalischen Prozesse bei Verwendung von
57
Fe. Als Quelle f

ur die -Quanten dient
57
Co, das in geringer Konzentration
(zumeist 1%) einem unmagnetischen Edelmetall beigemengt ist. Dadurch ist
sichergestellt, dass die Quellenatome in einer unmagnetischen und kubischen
Umgebung sind, wodurch ihr Emissionsspektrum aus einer einzelnen scharfen
Linie besteht. Der Grund hierf

ur wird sp

ater deutlich werden, wenn die Hyer-
feinwechselwirkung diskutiert wird. Das Kobalt zerf

allt mit einer Halbwerts-
zeit von 
1
=270 Tagen durch Elektroneneinfang zu
57
Fe. Nach dem Zerfall
bendet sich der Kern im angeregten Zustand, von dem er durch Emission
von -Strahlung in den Grundzustand

ubergeht. Die f

ur die Spektroskopie
gew

unschten 14.4 keV Quanten werden beim

Ubergang I
3=2
!I
1=2
emittiert
(siehe das Termschema in Abbildung 4.2[a]). Die Grundidee ist nun, dass in
der zu analysierenden Probe, dem sog. Absorber, ebenfalls
57
Fe-Kerne vor-
handen sind, die dieses -Quant resonant absorbieren. Die Energieniveaus
des Absorbers sind dabei durch die sog. Hyperfeinwechselwirkung des Kerns
mit seiner n

achsten Umgebung energetisch verschoben oder aufgespalten.
Die f

ur die Aufnahme des Spektrums n

otige Durchstimmung der Ener-
gie erfolgt durch den Dopplereekt, indem die Quelle relativ zum Absorber
bewegt wird. Der Antrieb basiert auf dem Lautsprecherprinzip, wobei die
Geschwindigkeit zwischen v = 10 mm/s variiert und die Beschleunigung
konstant gehalten wird. Die Absorption der -Quanten kann nun entweder
in Transmissions- oder

uber die reemittierte Strahlung in Emissionsgeome-
trie detektiert werden. In Transmissionsgeometrie misst man die Intensit

at
der transmittierten -Strahlung, die im Falle von Absorption durch die Pro-
be abnimmt. Falls die Probe nun zu dick ist, um

uberhaupt durchstrahlt zu
werden, kann man auch in Emissionsgeometrie messen, denn die absorbieren-
den
57
Fe Kerne kehren wieder in den Grundzustand zur

uck, wobei sie neben
30 4. Methodisches
Abb. 4.2: Prinzip der M

obauerspektroskopie. (a) Das Termschema von Quelle
und Absorber. Die in der Quelle bendlichen
57
Co Atome zerfallen mit
einer Halbwertszeit 
1
= 270 Tagen durch Elektroneneinfang zu
57
Fe.
Der entstandene
57
Fe Kern bendet sich im angeregten Zustand, aus
dem er durch Emission von -Quanten in den Grundzustand

ubergeht.
Der

Ubergang I
3=2
!I
1=2
liefert die f

ur die Spektroskopie interessanten
14.4 keV Quanten, die von den in der Probe vorhandenen
57
Fe Atomen
wieder absorbiert werden. Die Energie der Quanten wird dabei per Dopp-
lereekt durchgestimmt, indem die Quelle relativ zum Absorber bewegt
wird. (b) Der prinzipielle Aufbau eines Spektrometers. Die Absorption
der -Quanten durch die
57
Fe Atome der Probe kann durch Messung der
transmittierten Strahlung oder durch Detektion der anschlieend emit-
tierten Konversionselektronen erfolgen.
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-Quanten auch die sogenannten Konversionselektronen emittieren k

onnen.
Diese entstehen durch

Ubertragung der Anregungsenergie auf Elektronen
der K-Schale des betreenden Atoms, wobei die Wahrscheinlichkeit f

ur die-
sen Prozess bei
57
Fe etwa 80% betr

agt. F

ur dicke Proben ist es also am
sinnvollsten, die Konversionselektronen zu detektieren, was in dieser Arbeit
ausschlielich gemacht wurde. Im folgenden wird daher nicht mehr explizit
darauf hingewiesen, dass hier in Emissionsgeometrie gemessen wurde.
Die detektierten Ereignisse werden in einem Vielkanalanalysator gespei-
chert. Jeder Kanal entspricht dabei einem Intervall der Quellengeschwin-
digkeit. Ein M

obauerspektrum listet also die Z

ahlrate

uber der Quellenge-
schwindigkeit auf, die eektiv der Energievariation um die

Ubergangsenergie
von 14.4 keV entspricht.
Normalerweise w

urde das oben geschilderte Experiment daran scheitern,
da die in der Probe bendlichen
57
Fe-Kerne die von der Quelle emittierten
Quanten nicht absorbieren k

onnen, weil diese einen Teil ihrer urspr

unglichen
Energie (E
0
) als R

ucksto (E
R
) an den emittierenden Kern der Masse M
verlieren.
E

= E
0
 E
R
mit E
R

E
2
0
2Mc
2
: (4.1)
Die mit demNobelpreis gew

urdigte Entdeckung M

obauers besteht darin,
da bei Elementen mit hoher Debye-Temperatur und nicht zu hoher Energie
des -Quants (E
0
 150keV) der R

ucksto nicht an einem freien Kern der
Masse M , sondern vielmehr im gesamten Kristallgitter stattndet, dessen
Masse als unendlich angesehen werden kann, so da der Energieverlust quasi
null wird. Wegen ihrer quantenphysikalischen Natur wird die r

uckstofreie
Emission stets nur mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit stattnden, die
durch den Debye-Waller-Faktor quantiziert wird.
Die Linienbreite von Emissions- und Absorptionsspektrum ist nun durch
die Energie-Unsch

arferelation gegeben und betr

agt
  =
h

M
 5 10
 9
eV: (4.2)
Damit erlaubt die nat

urliche Linienbreite die Au

osung der Hyperfeinwech-
selwirkung des Kerns mit elektrischen und magnetischen Feldern in seiner
Umgebung. Dieses k

onnen externe Felder sein oder jene, die durch die Atome
in unmittelbarer Umgebung des Kerns und seine eigene Elektronenh

ulle her-
vorgerufen werden. Die Auswirkungen der Hyperfeinwechselwirkung geben
also Aufschluss

uber die unmittelbare Umgebung des Kerns. Gem

a Schatz
[77] l

asst sich die Wechselwirkungsenergie des Kernes mit elektrischen Fel-
dern mathematisch in einer Taylorreihe entwickeln, die zwei Terme enth

alt,
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Abb. 4.3: Die drei Unterarten der Hyperfeinwechselwirkung. Auf der linken Seite
sind jeweils die Ver

anderungen in den Energieniveaus des Kernes skiz-
ziert. Rechts nden sich Beipielspektren, die in Emissionsgeometrie ge-
messen wurden. (a) Die Isomerieverschiebung. Abh

angig von der jeweili-
gen Elektronendichte am Kernort werden die Energieniveaus von Quelle
und Absorber verschoben, so dass die detektierte Linie um Æ vom Null-
punkt verschoben wird. (b) Die Quadrupolaufspaltung. Ist am Kernort
die Symmetrie der Ladungsverteilung geringer als kubisch, so bewirkt
der resultierende elektrische Feldgradient eine Linienaufspaltung im Ni-
veau I
3=2
, die proprotional zu dessen St

arke ist. (c) Bendet sich der
Kern in einem Hyperfeinmagnetfeld, so f

uhrt der Kern-Zeemanneekt
zu einer Aufspaltung beider Niveaus. Gem

a der

Ubergangsregel, dass
m = +1; 0; 1 sein muss, gibt es sechs erlaubte

Uberg

ange. Der Ab-
stand der Linien im Spektrum ist dabei proportional zur St

arke des
Hyperfeinmagnetfeldes.
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die als Monopolterm und Quadrupolterm bezeichnet werden. Der Monopol-
term h

angt dabei im wesentlichen von der Aufenthaltswahrscheinlichkeit der
Elektronen am Kernort (also der s-Elektronen) ab. Der Quadrupolterm hin-
gegen wird vom elektrischen Feldgradienten am Kernort bestimmt.
Die Wirkung des Monopolterms ist die sogenannte Isomerieverschiebung
der Energieniveaus (siehe Abbildung 4.3[a])
Æ / E
Quelle
C
  E
Absorber
C
; (4.3)
die eine Verschiebung sowohl der Emissions- als auch der Absorptionslinie
bewirkt, so dass im Spektrum die gemessenen Linien nicht mehr symmetrisch
zu v = 0 mm/s liegen, sondern um die Dierenz Æ (in mm/s) verschoben
sind. In der Praxis wird die Isomerieverschiebung stets relativ zu der des
-Fe angegeben. Aus der Ver

anderung von Æ l

at sich z.B. auf ge

anderte
chemische Bindungen schliessen.
Der Quadrupolterm h

angt vom elektrischen Feldgradiententensor ab, des-
sen s

amtliche Komponenten null sind, solange eine kubisch-symmetrische
Ladungsverteilung vorliegt. Bei gest

orter Symmetrie bewirkt das elektrische
Quadrupolmoment des Kerns eine Aufspaltung des Energieniveaus I
3=2
, so
da der Kern nun zwei Linien emittiert, deren Abstand proportional zur
St

arke des Feldgradienten ist (siehe Abbildung 4.3[b]).
Im System Fe/Al kann eine St

orung der symmetrischen Ladungsvertei-
lung auf zwei Arten entstehen: Einerseits ist in einem Mischkristall durch
die willk

urliche Besetzung der Gitterpl

atze durch Fe und Al die Ladungsver-
teilung unsymmetrisch. Dieser Eekt ist bei Al-Konzentrationen unterhalb
von 50 at.% wegen der dominierenden magnetischen Hyperfeinwechselwir-
kung vernachl

assigbar. Der Feldgradient ist bei einer Zusammensetzung von
etwa 50 at.% Al relativ klein und steigt dann mit zunehmendem Al Gehalt
sehr schnell an [79]. Als Maximalwert, z.B. im Falle eines Fe-Dimers im kfz
Al, werden etwa 0.38 mm/s angegeben [80]. Die andere M

oglichkeit ist ein
nichtkubisches Gitter, wie es im im System Eisen/Aluminium vor allem die
aluminiumreichen Gleichgewichtsphasen Fe
2
Al
5
, FeAl
6
und Fe
4
Al
13
haben
[80]. Aber auch die amorphe und die quasikristalline Phase liefern prinzipiell
ein Dublettsignal [42].
Liegt am Kernort ein magnetisches Feld vor, so bewirkt der Kern-Zeeman-
Eekt eine Aufspaltung der Kernenergieniveaus, deren Energie durch
E = g
k
m
I

k
H = g
k
m
I
B
hf
(4.4)
gegeben ist (siehe Abbildung 4.3[c]). Da die

Ubergangsregel verlangt, dass die
Quantenzahl m sich um 1 oder 0

andert, gibt es sechs erlaubte

Uberg

ange.
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n 0 1 2 3 4 5
B / T 33.0 30.5 28.0 26.5 21.3 0
Tab. 4.1: Die Werte des Hyperfeinmagnetfeldes B in Abh

angigkeit von der Anzahl
n der n

achsten Al-Nachbarn im lokalen Modell.
Entsprechend ndet man sechs Linien im Spektrum, deren Abstand zuein-
ander von der St

arke des Hyperfeinmagnetfeldes abh

angt. Reines Fe hat ein
Magnetfeld von 33 T und die h

ochste Aufspaltung der sechs Linien. Mit
zunehmenden Al-Gehalt sinkt nun diese Aufspaltung, bis sie oberhalb ei-
nes kritischen Werts mit der verschwindenen Magnetisierung v

ollig zusam-
menbricht. In Abbildung 4.4(a) sind Beispiele f

ur Spektren des magnetisch
geordneten Eisens f

ur verschiedene Beimengungen von Al dargestellt. Man
sieht, wie die Linien mit zunehmender Al-Konzentration immer dichter zu-
sammenr

ucken. Gleichzeitig werden die Linien auch breiter was die lokalen
Auswirkungen von n

achsten Al-Nachbarn auf die Fe-Kerne wiederspiegelt,
die im folgenden erkl

art werden.
Zahlreiche Untersuchungen ergaben, dass der Wert des magnetischen Mo-
ments eines Fe-Atoms von der Zahl n seiner n

achsten Al-Nachbarn abh

angt.
Ist n = 0; : : : ; 3, so hat das betreende Fe-Atom sein volles magnetisches
Moment von 2.2
Bohr
. Ist n = 4 sinkt es auf 1.6
Bohr
und bei n  5 hat
das Fe sein magnetisches Moment verloren. Das am Kernort vorliegende Hy-
perfeinmagnetfeld h

angt nun nicht nur vom magnetischen Moment, sondern
auch von der Kopplungsst

arke ab, die mit zunehmender Al-Konzentration
ebenfalls sinkt. F

ur Al-Konzentrationen unter etwa 30 at.% gilt das sog. lo-
kale Modell, d.h. das resultierende Magnetfeld h

angt streng mit der Zahl der
n

achsten Al-Nachbarn n zusammen (siehe z.B.[12, 13, 24, 45, 81]). In diesem
Modell verringern die ersten drei n

achsten Al-Nachbarn das Hypefeinmagnet-
feld des Fe-Kerns um jeweils 2.5 T, ohne allerdings das magnetische Moment
von 2.2
Bohr
zu ver

andern. Fe mit vier n

achsten Al-Nachbarn hat aufgrund
seines reduzierten magnetischen Moments von etwa 1.6
Bohr
ein Hyperfein-
feld von 21.3 T. Ab dem f

unften Al-Nachbarn ist der Wert des Hyperfeinfeldes
Null (Tabelle 4.1).

Ubersteigt die Al-Konzentration 30 at.%, k

onnen thermische St

orungen
aufgrund der verringerten Kopplungsst

arke die Ausrichtung der magneti-
schen Momente st

arker in Unordnung bringen. Man misst mit M

obauer-
spektroskopie nur einen zeitlichen Mittelwert, der von den lokal abh

angigen
Kopplungsst

arken abh

angt. Diese Werte k

onnen dann auch unterhalb von
21.3 T liegen. Qualitativ sieht man im Spektrum dann stark verbreiterte
Linien (siehe Abbildung 4.4).
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Abb. 4.4: (a) Musterspektren f

ur das magnetisch geordnete Fe mit unterschiedli-
cher Al-Beimengung (reines Fe, Fe mit 16 at.% Al und mit 28 at.% Al).
(b) Aus der Verteilung des magnetischen Hyperfeinfeldes erkennt man,
dass f

ur 16 at.% Al praktisch keine Beitr

age mit B  21:3 T existieren,
d.h. das lokale Modell kann angewandt werden. F

ur 28 at.% Al sieht
man zahlreiche Beitr

age mit B  21:3 T, die ein zeitlicher Mittelwert in
Abh

angigkeit von lokalen Fluktuationen der Kopplungsst

arke sind.
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F

ur das System Eisen/Aluminium lassen sich diese drei Eekte wie folgt
ausnutzen. Liegt eine geordnete Verbindung vor, so werden die Fe-Kerne in
einer wohldenierten Nachbarschaftskonguration vorliegen. Die Verbindung
besitzt damit einen
"
Fingerabdruck\, an dem sie identiziert werden kann.
In B2-geordnetem FeAl hat jedes Fe-Atom 8 Al-Nachbarn, daher ist das
Spektrum eine scharfe Einzellinie. Ein ungeordneter Mischkristall mit FeAl-
artiger Zusammensetzung hingegen hat eine verbreiterte Linie, wegen der
lokalen Fluktuationen der Nachbarschaftskonguration.
In der DO
3
-geordneten Phase Fe
3
Al dagegen gibt es zwei Nachbarschafts-
kongurationen f

ur die Fe-Atome, die entweder die 4a oder 8c Position des
Gitters besetzen [82]. Auf der 4a Position hat das Fe keine n

achsten Al-
Nachbarn (n = 0), allerdings verringert die hohe Zahl an zweitn

achsten Al-
Nachbarn in dieser speziellen Ordnung das Hyperfeinfeld auf B
4a
= 30:5 T.
Fe auf der 8c Position hat n = 4 und ein Hyperfeinfeld von B
8c
= 21:3 T. Da-
her ndet man im M

obauerspektrum die beiden entsprechenden Sextette,
wobei das Mengeverh

altnis A(B
4a
)=A(B
8c
) = 1=2 ist. In einem ungeordne-
ten Mischkristall mit 25 at.% Al ist die Nachbarschaftskonguration dagegen
binominalverteilt. In diesem Fall hat die Mehrheit der Fe-Atome n = 2 Al-
Nachbarn. Verschiebt sich diese Verteilung zugunsten von n = 4, so ist das
ein erster Hinweis auf den Beginn des Ordnungsprozesses [45].
Aber auch f

ur ungeordnete Systeme liefert die M

obauerspektroskopie
wichtige Hinweise. In Fe-reichen Legierungen kann man aus dem Vergleich
der Fl

achenanteile der Sextette mit unterschiedlich starken magnetischen
Aufspaltungen am Gesamtspektrum die Wahrscheinlichkeit ermitteln, wie-
viele Fe-Atome in der gesamten Probe n = 0; 1; : : : 4 oder  5 n

achste Alu-
miniumnachbarn haben. Mit Hilfe dieser Wahrscheinlichkeitsverteilung p(n)
lassen sich R

uckschl

usse auf den Konzentrationsverlauf machen, da f

ur ein
v

ollig ungeordnetes System n mit der Aluminiumkonzentration c
Al

uber die
Binominalveteilung,
w(n; c
Al
) =
 
8
n
!
c
n
Al
 c
8 n
Fe
; (4.5)
zusammenh

angt.
Es bietet sich insbesondere an, die Wahrscheinlichkeiten f

ur ein hypothe-
tisches Konzentrationsprol, welches z.B. mit der ballistischen Simulation
Tridyn berechnet wurde, mit den Ergebnissen der M

obauerspektroskopie
zu vergleichen. Dazu muss man das gesamte Prol in gleich breite Intervalle
x
i
mit i = 1 : : : N unterteilen und f

ur jedes Intervall eine mittlere konstante
Konzentration c(x
i
)
Fe;Al
festlegen. Mit dieser berechnet man nun die theore-
tische Wahrscheinlichkeitsverteilung der Nachbarschaftskongurationen f

ur
dieses Intervall p(x
i
; n). Nun summiert man

uber s

amtliche Intervalle auf,
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wobei man bedenken muss, da im M

obauerspektrum die eisenreichen Be-
reiche einen st

arkeren Anteil am Gesamtspektrum haben, da dort die Zahl
an
57
Fe-Kerne h

oher ist. Daher gewichtet man die p(x
i
; n) mit der jewei-
ligen Eisenkonzentration. Nach einer entsprechenden Renormierung erh

alt
man eine totale Wahrscheinlichkeitsverteilung
e
p(n), die sich mit der aus dem
M

obauerspektrum gewonnenen Verteilung vergleichen l

asst.
e
p(n) =
P
N
i=1
p(n; c
Al
(x
i
))  c
Fe
(x
i
)
P
N
i=1
c
Fe
(x
i
)
: (4.6)
Konversionselektronen, die nicht von ober

achennahen Atomen emittiert
werden, k

onnen durch das Probenmaterial absorbiert werden. Die maximale
Austrittstiefe der Konversionselektronen im System Fe/Al betr

agt etwa 300
nm. Da die Gesamtdicke der Multischichten auf etwa 100 nm begrenzt ist,
liegt der gesamte Stapel im detektierbaren Bereich. Der relative Anteil einer
Phase am Gesamtspektrum h

angt prinzipiell auch von der Tiefe ab, in der
sich diese bendet. Als Faustregel gilt, dass die ersten 50 nm etwa 50 %
und die ersten 100 nm 75 % des Spektrums ausmachen. Da es sich bei den
hier untersuchten Systemen um Multischichten mit einer Periodenl

ange von
weniger als 30 nm handelt und zudem nur die wenige nm breite Grenzschicht
interessiert, spielt dieser Eekt f

ur die hier gezeigten Ergebnisse nur eine
untergeordnete Rolle.
4.2.2 Rutherford'sche R

uckstreuspektrometrie
Die Rutherford'sche R

uckstreuspektrometrie ist das

alteste Verfahren der Io-
nenstrahlanalytik und dient der Tiefenprolierung, d.h. man erh

alt Auskunft

uber die Elemente und deren Konzentrationstiefenverteilung in der Probe.
Das Prinzip ist in Abbildung 4.5 dargestellt. Die zu untersuchende Probe
wird mit Ionen der Energie E
0
und Masse M
1
bestrahlt. In dieser Arbeit
werden stets 1.7 MeV He
+
-Ionen verwendet, die von einem van-de-Graa
Beschleuniger mit einer maximalen Beschleunigungsspannung von 2 MV er-
zeugt werden.
Die Energie der r

uckgestreuten Ionen (E
1
) wird von einem Detektor regi-
striert und in einemVielkanalanalysator gespeichert. Das R

uckstreuspektrum
zeigt also die Z

ahlrate

uber der Energie des r

uckgestreuten Teilchens an. Die
detektierte Energie h

angt nun { bei fester Geometrie { vom Element, an dem
das He
+
r

uckgestreut wurde und von der Tiefe in der das R

uckstreuereignis
stattfand, ab.
Um dieses Spektrum in Informationen

uber die Elemente und deren Tie-
fenverteilung

ubersetzen zu k

onnen, ben

otigt man drei Gr

oen:
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Abb. 4.5: Prinzip der R

uckstreuspektrometrie. Vom Beschleuniger kommend, tref-
fen die Ionen mit Masse M
1
und Energie E
0
auf die Probe. Die von den
Atomen r

uckgestreuten Ionen werden von einem energieau

osenden De-
tektor registriert, der sich in einem Winkel  (hier: 170
o
) zur Strahlrich-
tung bendet. Um die eektive Dicke der Schicht zu erh

ohen, kann man
die Probe um einen Winkel  verkippen, der zwischen Strahlachse und
Ober

achennormale ~n gemessen wird.
1. Der kinematische Faktor. Er legt den Energieverlust fest, den das
eintreende Ion mit Energie E
0
und Masse M
1
bei einem Sto mit
einem Atom der Masse M
2
unter einem Streuwinkel von  erleidet. F

ur
die Energie nach dem Sto gilt E
1
= k E
0
, wobei k durch Anwendung
von Impuls- und Energiesatz leicht hergeleitet werden kann:
k =
E
1
E
0
=
0
@
q
M
2
2
 M
2
1
sin
2
 +M
1
cos 
M
2
+M
1
1
A
2
(4.7)
2. Der Streuquerschnitt, mit dem die Fl

achendichte der r

uckstreuenden
Atome quantiziert werden kann.
3. Der Bremsquerschnitt. Findet der Sto nicht an der Ober

ache des
zu messenden Objekts, sondern in einer Tiefe t statt, so wird das ein-
treende Ion auf seinem Weg dorthin bereits Energie verloren haben
(Abbildung 4.6). Dieser Verlust ist gegeben durch
E
rein
=
Z
t
0
dE
dx
dx (4.8)
Also hat das Ion nach dem r

uckstreuenden Sto eine Energie von
E
n:St:
= k(E
0
 E
rein
) (4.9)
und muss nun erneut einen Weg im Festk

orper zur

ucklegen, wodurch
es weiter abgebremst wird. Die Wegl

ange ist durch t= cos(
0
) gegeben,
so dass der zweite Energieverlust durch
E
raus
=
Z
t= cos(
0
)
0
dE
dx
dx (4.10)
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Abb. 4.6: Energieverluste an der Ober

ache und in der Tiefe. Wird das Ion mit der
Anfangsenergie E
0
an der Ober

ache des Festk

orpers r

uckgestreut, so
ist die Energie des Ions nach dem Sto durch den kinematischen Faktor
bestimmt. Findet der r

uckstreuende Sto in der Tiefe t statt, so verliert
das Ion zus

atzlich Energie bei seinem Weg in und aus dem Festk

orper.
gegeben ist. Die letztendlich detektierte Energie des Ions ist also
E
1
= k(E
0
 E
rein
) E
raus
: (4.11)
Abbildung 4.6 verdeutlicht die Energieverluste, die das Strahlion auf sei-
nem Weg durch den Festk

orper erleidet. Findet das R

uckstreuereignis an
der Ober

ache statt, so ist die Energie des Teilchens nach dem Sto einfach
durch den kinematischen Faktor gegeben. Findet das R

uckstreuereignis dage-
gen in einer tieferen Region der Probe statt, so verliert das Teilchen zus

atzlich
Energie. Da dieser Prozess stochastisch ist, steigt auch die Streubreite der
detektierten R

uckstreuenergie an. Wird ein Ensemble von Teilchen an der
Ober

ache gestreut, so haben alle Teilchen praktisch die gleiche R

uckstreu-
energie, d.h. die Tiefenau

osung wird hier durch die Energieau

osung des
Detektors wesentlich beeinusst. Teilchen, die aus einer bestimmten Tiefe
r

uckgestreut wurden, kommen dagegen mit einer gewissen Energieverteilung
zum Detektor zur

uck. Die Breite dieser Verteilung nimmt mit der Tiefe zu
und bestimmt nach etwa 10 nm die Au

osung des Verfahrens, die in der
Gr

oenordnung von 5-10 nm liegt.
Unter der Bedingung, da die einzelnen Elemente in der zu analysieren-
den Probe hinreichend unterschiedliche Massen haben, sind die jeweiligen
Teilsignale gut zu trennen und einzeln auntegrierbar. F

ur die Auswertung
wurde in dieser Arbeit das Standardprogramm RUMP [83, 84] verwendet. Als
Beispiel ist in Abbildung 4.7 das R

uckstreuspektrum einer auf Kohlensto
deponierten Schicht aus Wolfram, Chrom und Silizium zu sehen. Zus

atzlich
lassen sich Sauersto (durch Oxidation der Probe) und Argon (Prozessgas
bei der verwendetenMagnetron-Deposition) nachweisen. Die R

uckstreusigna-
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Abb. 4.7: Musterr

uckstreuspektrum einer Schicht aus Wolfram, Chrom, und Si-
lizium auf einem Kohlenstosubstrat. Zus

atzlich sind die Signale von
Sauersto und Argon zu sehen.
le der Schichtelemente beginnen bei ihren Ober

achenenergien, w

ahrend das
Signal des Kohlenstos zu niedrigeren Energien verschoben ist, da er nicht
an der Ober

ache liegt. Bei bekannter Gesamtzahl der r

uckgestreuten Teil-
chen kann man mit Hilfe der wohlbekannten Streuquerschnitte die atomare
Fl

achendichte des betreenden Elements aus den integrierten Elementz

ahlra-
ten bestimmen. Der gr

ote Vorteil der R

uckstreuspektrometrie ist, da diese
Messgr

oe auch ohne weitere Kalibrationsstandards sehr exakt bestimmbar
ist. Der Nachteil ist, dass die Fl

achendichte f

ur den normalen Nutzer unan-
schaulich ist. Um allerdings die Dicke einer einzelnen Schicht z.B. in Nano-
meter angeben zu k

onnen, muss die exakte Volumendichte bekannt sein. Die
tabellierten Werte beziehen auf sich quasi unendlich ausgedehnte Systeme.
In d

unnen Schichten wird die Dichte jedoch vom tabellierten Wert abwei-
chen, zumal die hier untersuchten Systeme ja durch breite Grenzschichten
gepr

agt sind, in denen ein sich stetig

anderndes Gemisch aus den Elemen-
ten vorliegt. Zudem ist die Tiefenau

osung nicht ausreichend, um das Kon-
zentrationsprol innerhalb der interessierenden Grenzschichten von wenigen
Nanometern Ausdehnung direkt zu messen. Das gilt aber auch f

ur die an-
deren Tiefenprolierungsverfahren wie z.B. Auger-Elektronenspektrometrie
oder Sekund

arionen-Massenspektrometrie, wo auerdem die zur Zerst

aubung
verwendeten Ionen Mischungseekte ausl

osen.
4.2. Analyseverfahren 41
Man kann also mit R

uckstreuspektrometrie sehr pr

azise die Menge des in
einer Schicht insgesamt vorhandenen Elements { in reiner Schicht plus Grenz-
schicht { bestimmen. Allerdings ben

otigt man andere Meverfahren, um In-
formationen

uber die Durchmischung zu erhalten. Im System Eisen/Alumi-
nium steht daf

ur mit der M

obauerspektrometrie eine sehr sensible Methode
zu Verf

ugung, die die hervorragende Erg

anzung zur R

uckstreuspektrometrie
darstellt. In dieser Arbeit werden die Fl

achendichten f

ur Fe und Al der An-
schaulichkeit halber mit Hilfe der tabellierten Volumendichten in eine
"
RBS-
Schichtdicke\ umgerechnet. Das ist dann eine idealisierte Dicke, die vorliegen
w

urde, wenn die Schicht ohne jegliche Vermischung w

are.
Im System Kobalt/Kupfer sind die M

oglichkeiten der R

uckstreuspektro-
metrie wegen der sehr

ahnlichen Atommassen (m
Co
= 59 amu, m
Cu
= 63:5
amu) auf die Messung der Gesamt

achendichte des Schichtstapels begrenzt.
Zus

atzlich wird das relative Verh

altnis von Co:Cu durch protoneninduzier-
te R

ontgenuoreszensmessungen bestimmt, die im n

achsten Unterkapitel er-
kl

art werden. Beide Megr

oen zusammen dienen der Absicherung der mit
Hilfe von R

ontgenreektometrie bestimmten Schichtdicken. Dieses Verfahren
wird im

ubern

achsten Abschnitt (4.2.4) beschrieben.
4.2.3 Protoneninduzierte R

ontgenuoreszensanalyse
Die protoneninduzierte R

ontgenuoreszensanalyse (engl. PIXE proton indu-
ced X-ray emission) ist ein weiteres analytisches Ionenstrahlverfahren, das in
dieser Arbeit zur Bestimmung des Gesamtverh

altnisses Co:Cu genutzt wird,
da die Elemente aufgrund ihrer

ahnlichen Massen nicht durch R

uckstreu-
spektrometrie getrennt werden k

onnen. Der Aufbau ist

ahnlich zu dem der
R

uckstreuspektrometrie (Abbildung 4.5), allerdings werden als Strahlionen
Protonen mit einer Energie von 3 MeV eingesetzt. Diese treen die zu ana-
lysierende Schicht senkrecht zur Probenober

ache und regen auf ihrem Weg
durch die Probe die Atome zur Emission von R

ontgenuoreszensstrahlung
an. Diese Strahlung wird energieaufgel

ost von einem Si(Li) Detektor mit
Berylliumfenster (125 m) registriert der in einem Winkel von 60
o
zur Pro-
bennormalen steht. Zur Quantizierung werden die Cu-K

und die Co-K

Linie herangezogen, wobei zur Auswertung das Standardprogramm GUPIX
verwendet wurde [85].
Da die zu untersuchenden Multischichten d

unner als 70 nm sind, spielt
die Selbstabsorption von Fluoreszensstrahlung, die in tieferen Regionen der
Multischicht erzeugt wurde, keine Rolle. Da ferner auch keine absolute Quan-
tizierung ben

otigt wird, sondern nur das relative Verh

altnis von Co zu Cu,
ist zudem der Mefehler gering, da die Unsicherheiten in den jeweiligen Wir-
kungsquerschnitten sich gegenseitig aufheben. Der relative Fehler kann mit
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etwa 5% abgesch

atzt werden.
4.2.4 R

ontgenverfahren
In dieser Arbeit werden vier auf R

ontgenstrahlen basierende Verfahren f

ur
die Strukturuntersuchung, vor allem im System Co/Cu, angewandt:
1. Die R

ontgendiraktion, zur integralen Bestimmung der in der zu un-
tersuchenden Probe vorliegenden Kristallstrukturen und deren Netze-
benenabst

ande,
2. die spekulare R

ontgenreektometrie, zur Analyse der Schichtdicken in
der Multischicht und deren mittlerer Rauigkeit,
3. die diuse R

ontgenstreuung, um Aussagen

uber die laterale Rauigkeit
zu gewinnen und
4. die Analyse der Feinstruktur des AbsorptionskoeÆzienten im Energie-
bereich hinter einer Absorptionskante (EXAFS, engl. extended X-ray
absorption ne structure) zur Untersuchung der Nahordnung im Sy-
stem Fe/Al.
F

ur die Diraktion wurde dabei ein Siemens D5000 mit D

unnschichtauf-
satz verwandt, das mit Cu-K

Strahlung betrieben wurde. An diesem Ger

at
wurden auch die spekularen Reektometriemessungen durchgef

uhrt. Zus

atz-
lich wurde der Rossendorfer Strahlplatz
"
ROBL\ am Synchrotron der ESRF
in Grenoble genutzt, um neben spekularer Reektion auch die diuse Streu-
ung messen zu k

onnen. Die EXAFS Messungen wurden vom Institut f

ur
Kristallographie der TU Dresden am HASYLAB in Hamburg durchgef

uhrt.
R

ontgendiraktion
Die R

ontgendiraktion ist ein seit langem etabliertes Verfahren zur Struk-
turuntersuchung und soll daher nur kurz behandelt werden. Hauptidee ist
die Beugung von R

ontgenstrahlung an den Netzebenen eines Kristalls, die
durch Interferenz von koh

arent streuenden Ebenen zu Intensit

atsmaxima der
gebeugten Strahlung in Abh

angigkeit vom Beugungswinkel f

uhrt. Diese Ma-
xima werden auch als Reexe bezeichnet.
Bei den hier zu untersuchenden d

unnen Schichten von etwa 100 nm Ge-
samtdicke ist es sinnvoll, als Megeometrie statt des Bragg-Brentano Verfah-
rens, bei dem Einfalls- und Ausfallswinkel der R

ontgenstrahlung gleich sind,
die Messungen bei streifendem Einfall der R

ontgenstrahlung durchzuf

uhren.
Abbildung 4.8(a) skizziert das Prinzip. Die R

ontgenstrahlen streifen die zu
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Abb. 4.8: (a) Prinzipieller Aufbau zur Messung der R

ontgendiraktion bei streifen-
dem Einfall, sowie die tabellierten Reexlagen der reinen Elemente f

ur
die Systeme Co/Cu (b) und Fe/Al (c). Dargestellt sind die Reexe von
krz-Fe (oene Kreise), kfz-Al (volle Kreise), kfz-Cu (oene Quadrate),
kfz-Co (volle Quadrate) und hex-Co (Dreiecke).
44 4. Methodisches
messende Probe unter einem konstanten Einfallswinkel 
ein
 1
o
, wodurch die
Eindringtiefe der Strahlung weitgehend auf die Multischicht begrenzt wird
und durch das Substrat erzeugte Reexe minimiert werden. Der Detektor
wird auf einem Kreis um die Probe gefahren, wobei der Winkel zwischen
Prim

arstrahl und Detektor traditionell mit 2 angegeben wird. Die Me-
gr

oe ist die Intensit

at der gebeugten Strahlung in Abh

angigkeit vom Beu-
gungswinkel 2. Die Aussagem

oglichkeiten werden hier zum einen dadurch
begrenzt, dass die zu untersuchenden Systeme polykristallin mit sehr gerin-
gen Korngr

oen sind (etwa 10-20 nm), was zur Reexverbreiterung f

uhrt.
Zudem sind die Unterschiede in den jeweiligen Reexlagen von Fe und Al
einerseits und Co und Cu anderseits sehr gering, wie in Abbildung 4.8(b)
und (c) deutlich wird. Folgende physikalische Informationen k

onnen aber ge-
wonnen werden:
Aus der Reexlage kann man auf die Netzebenenabst

ande im System
schlieen. Verwendet man eine Wellenl

ange , die in der Gr

oenordnung des
mittleren Atomabstands d liegt, was im Falle von Cu-K

Strahlung gege-
ben ist ( = 1:5418  10
 10
m), so ist der Netzebenenabstand durch die
Bragggleichung
2d sin() = n (4.12)
gegeben. Hierbei ist  der halbe Beugungswinkel und n die Beugungsordnung.
Man kann die gemessenen Reexpositionen mit Literaturwerten vergleichen,
die in umfangreichen Datenbanken zur Verf

ugung stehen. Sind die gemesse-
nen Werte f

ur den Beugungswinkel zu kleineren Werten verschoben, so kann
die Ursache eine Weitung des Gitters durch eingebaute Fremdatome sein.
Gr

oere Werte f

ur den Beugungswinkel korrespondieren mit einer Kompri-
mierung des Gitters.
Im System Fe/Al kann es prinzipiell auch zu einer Bildung intermetal-
lischer Phasen kommen, w

ahrend solches im System Co/Cu quasi ausge-
schlossen ist. Ein Vergleich der gemessenen Reexlagen mit den tabellierten
"
Fingerabdr

ucken\ bekannter Phasen ist hierbei ein m

ogliches Mittel zur
Identizierung von intermetallischen Phasen.
Die Halbwertsbreite b(2) eines Reexes bei 2 ist umso gr

oer, je klei-
ner die durchschnittliche Gr

oe der einzelnen Kristallite im polykristallinen
Gef

uge ist. Die modizierte Scherrerformel gibt { aufgrund der Megeome-
trie bei streifendem Einfall { eine sehr grobe Absch

atzung f

ur die mittlere
Kantenl

ange L der als w

urfelf

ormig angesehenen Kristallite. Es gilt:
b
g
(2) = 0:94

L cos()
mit b
g
=
q
b
2
exp
  b
2
app
: (4.13)
Hierbei ist b
g
die resultierende Halbwertsbreite, die sich aus der gemessenen
(b
exp
) und der apparativen Halbwertsbreite b
app
zusammensetzt. F

ur das hier
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verwendete Ger

at ist b
app
= 0:25
o
. Wichtiger als die tats

achliche Gr

oe der
Kristallite ist ihre Entwicklung vom Ausgangszustand durch Ionenstrahlmi-
schen und Tempern. Werden die Reexe schmaler, so hat Kornwachstum
stattgefunden. Im Gegenzug bewirken sehr kleine Kristallite (L  5 nm)
eine starke Verbreiterung der Reexe, die auch bei amorphen Substanzen be-
obachtet wird. Da es nicht m

oglich ist, einen sehr feinkristallinen von einem
amorphen Zustand zu unterscheiden, wird in der Praxis auf den Begri
"
r

ont-
genamorph\ ausgewichen, der eine euphemistische Formulierung f

ur
"
jenseits
der Au

osung\ ist.
Eine

Anderung in den relativen Intensit

aten der Reexe untereinander
durch Ionenstrahlmischen oder Tempern deutet eine ver

anderte bevorzug-
te Orientierung (Textur) der Kristallite an. Eine vollst

andige Texturanalyse
w

urde allerdings aufwendige Messungen in Bragg-Brentano Geometrie er-
forden, die aufgrund der sehr geringen Dicke der Meobjekte nicht sinnvoll
sind, da das gemessene Bild von zahlreichen Reexen des Substrats

uberla-
gert w

urde.
Spekulare und diuse R

ontgenreektometrie
Ein weiteres R

ontgenverfahren ist die Reektometrie. Hierbei wird prinzi-
piell die Intensit

at der von einer d

unnen Schicht reektierten Strahlung in
Abh

angigkeit vom Einfallswinkel gemessen, der nie mehr als einige Grad be-
tr

agt. Man bezeichnet die Messung als spekular { in Abgrenzung zur diusen
Streuung { wenn R

ontgenquelle und Detektor immer im gleichen Winkel zur
Probe stehen, also Einfalls- gleich Ausfallswinkel ist (Abbildung 4.9[a]). In
diesem Falle hat der Streuvektor nur eine Komponente entlang der Tiefen-
achse, d.h. laterale Korrelationen werden ignoriert. Die maximale Reek-
tivit

at erh

alt man hierbei im Falle der Totalreexion. Der Einfallswinkel,
bei dem Totalreexion stattndet, heit Brewsterwinkel.

Ubersteigt der Ein-
fallswinkel den Brewsterwinkel, wird die Intensit

at der reektierten Strah-
lung abnehmen, wobei sich im Falle eines Multischichtsystems Oszillationen
zeigen, die ihre Ursache in der Interferenz zwischen den an unterschiedli-
chen Schichten reektierten Wellen haben (Abbildung 4.10). Die Reexion
an einer Schicht wird von ihrem Brechungsindex beeinusst, der von der
Elektronendichte des jeweiligen Materials abh

angt. Daher werden bei der
Reektometrie prinzipiell die Schwankungen in der Elektronendichte gemes-
sen. Man erkennt in Abbildung 4.10, dass das gemessene Signal durch die
Vielzahl der auftretenden Interferenzen sehr komplex sein wird. Qualitativ
sieht man ein Bild des reziproken Raums (Abbildung 4.9[a]), daher korre-
spondieren kurzwellige Oszillationen mit der gesamten Multischicht, die auf
dem Substrat liegt. Abbildung 4.11 zeigt das simulierte Reektogramm einer
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Abb. 4.9: Prinzip von spekularer und transversaler Reektometrie. (a) Im speku-
laren Fall wird die Probe gegen

uber dem einfallenden Strahl um  ver-
kippt. Die Position des Detektors ist dabei stets bei 2, so dass Einfalls-
gleich Ausfallswinkel ist. Entsprechend besitzt der Streuvektor K nur
eine Komponente entlang der Tiefenachse, auf der man sich im rezipro-
ken Raum bewegt. (b) Bei der transversalen Messung w

ahlt man einen
Punkt in der spekularen Kurve aus und xiert den Detektor an der ent-
sprechenden Stelle. Die Probe wird nun um einen Winkel ! = 0 : : :2
verkippt. Hier hat der Streuvektor auch eine laterale Komponente. F

ur
nicht zu groe Winkel erfolgt die Bewegung im reziproken Raum senk-
recht zur Tiefenachse.
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Abb. 4.10: Interferenz von R

ontgenstrahlung. Bereits an diesem einfachen System
von zwei Schichten auf einem Substrat entstehen eine Vielzahl von In-
terferenzen, die ein komplexes Messsignal produzieren.
Multischicht SiO
2
-8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)]. Die kurzwelligen Oszillatio-
nen werden als Kiessig-Oszillationen bezeichnet. Je unregelm

aiger die Gren-
zen zwischen Schichtstapel und Substrat bzw. der Luft sind, desto schneller
klingen diese Oszillationen ab. Der eigentliche Aufbau der Multischicht spie-
gelt sich in den langwelligen Oszillationen, den sog. Braggmaxima, wieder.
F

ur die quantitative Auswertung muss man ein theoretisches Signal, dass auf
Basis eines Modells berechnet wird, an die gemessene Kurve anpassen. Das
f

ur die Auswertung der spekularen Reektivit

at verwendete Modell (Abbil-
dung 4.12[a]) beschreibt jede Schicht durch ihre Dicke d und ihre mittlere
Rauigkeit 
rms
zur n

achst h

oheren Lage (oder zum Vakuum). 
rms
wird auch
als RMS-Rauigkeit (engl. root mean square) bezeichnet. Sie ist ein Ma f

ur
die Verschmierung des in erster N

aherung als scharf angenommenen

Uber-
gangs von einer Schicht zur n

achsten. Dabei ist es gleichg

ultig, ob diese Ver-
schmierung durch lang- oder kurzskalige morphologische Rauigkeiten oder
aber durch eine durchmischte Zone zustande kommt.
Um den Charakter der Rauigkeit zu untersuchen, muss man die Inten-
sit

atsverteilung der sog. diusen Streuung auswerten. Das Prinzip der trans-
versalen Messung ist in Abbildung 4.9(b) skizziert. Hier wird der Detektor
auf einer Position  xiert, wobei man ein Braggmaximum w

ahlt, um vor
allem Informationen

uber die Korrelation zwischen den einzelnen Schichten
zu bekommen und ein Kiessigmaximum, wenn man eher an den Grenzen des
Schichtstapels zu Substrat und Ober

ache interessiert ist. Der Einfallswin-
kel ! variiert dann von 0 bis 2. Die maximale Intensit

at wird f

ur ! = 
gemessen, weil dann wieder die spekulare Bedingung hergestellt ist. Abseits
der spekularen Bedingung hat der Streuvektor nun eine Komponente, die
parallel zur Schichtober

ache liegt.
Damit misst man im Prinzip die H

ohenkorrelationsfunktion, die wie folgt
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Abb. 4.11: Simuliertes Reektogramm einer Co/Cu-Multischicht mit 8 Perioden.
Die kurzwelligen Kiessigoszillationen korrespondieren mit der Dicke des
Schichtstapels auf dem Substrat, die eigentliche Multischicht spiegelt
sich in den langwelligen Bragg-Maxima wieder.
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Abb. 4.12: (a) Aus den spekularen Messungen gewinnt man die Schichtdicken d, so-
wie einen mittleren Wert f

ur die Breite der

Ubergangsschicht zwischen
zwei Schichten 
rms
. (b) Das Sinha'sche Modell der Ober

achenrauig-
keit. Die laterale Struktur der Rauigkeit wird durch zwei Parameter 
und h beschrieben.  ist die Korrelationsl

ange, d.h. diejenige L

ange, in-
nerhalb derer die Annahme der selbstaÆnen Ober

achenelemente gilt.
Typische Werte liegen im Bereich einiger 10 nm bis m, d.h.  ist der
Rauigkeit auf gr

oeren Skalen zugeordnet. Der h-Parameter gibt die
fraktale Dimension der Ober

ache an (D = 3   h), in der sich die
mikroskopische Rauigkeit wiederspiegelt.
deniert ist: Die Rauigkeit einer Ober

ache bzw. eine Grenzschicht zu einer
dar

uberliegenden Schicht innerhalb des Schichtstapels interpretiert man als
Fluktuation in der H

ohe z(r), d.h. der H

ohe an einem Ort, der einen Abstand
r =
p
x
2
+ y
2
vom willk

urlich gesetzten Ursprung hat (Abbildung 4.12[b]).
Die H

ohenkorrelationsfunktion
C(r) = hz(r)z(0)i (4.14)
ist damit ein Ma f

ur die lineare Abh

angigkeit der beiden H

ohenwerte.
Qualitativ wird eine morphologisch glatte Multischicht, die durchmischte
Grenzschichten hat, keine Streuintensit

at abseits der spekularen Bedingung
liefern, da ein durchmischter Bereich keinerlei Korrelation aufweisen wird.
Die Anwesenheit morphologischer Rauigkeiten, d.h. das laterale Nebenein-
ander von Bereichen mit unterschiedlicher Elektronendichte, sorgt dann f

ur
ein sehr komplexes Signal jenseits der Spekularbedingung, so dass man f

ur
die Auswertung erneut ein theoretisches Signal an das gemessene anpassen
muss. In dieses Modell geht die aus der spekularen Messung gewonnene RMS-
Rauigkeit und die H

ohenkorrelationfunktion ein. Da diese in ihrer allgemei-
nen Form unbekannt ist, muss man f

ur die quantitative Beschreibung auf eine
Approximation ausweichen. Das hier benutzte Modell von Sinha geht von ei-
ner selbstaÆnen, fraktalen Ober

ache aus und beschreibt deren Rauigkeit
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durch zwei zus

atzliche Parameter [86]:
C(r)  C
s
(r) = 
2
rms
exp( r=)
2h
(4.15)
Hierbei ist  die Korrelationsl

ange, die ein Ma f

ur die langskalige Rauigkeit
ist (Abbildung 4.12[b]). Sie beschreibt, auf welchen L

angen die Annahme der
selbstaÆnen Ober

ache erf

ullt ist.
Strukturen unterhalb von etwa 50 nm gelten als mikroskopische Rauig-
keiten, die in diesem Modell durch den Parameter h beschrieben werden,
der Werte zwischen 0 und 1 annimmt und mit der fraktalen Dimension der
Ober

ache korrespondiert (Abbildung 4.12[b]). W

ahrend eine auf mikrosko-
pischen Skalen glatte Oberlf

ache nat

urlich zweidimensional ist, hat eine stark
verzackte Ober

ache einen eher dreidimensionalen Charakter.
Zus

atzlich liefert das Modell auch eine Aussage

uber die vertikale Korre-
lation der Rauigkeiten der einzelnen Grenzschichten untereinander. Bildlich
gesprochen bedeutet das, dass die
"
Berge\ und
"
T

aler\ der einen rauhen
Grenzschicht mit denen einer anderen

ubereinstimmen. Quantiziert wird
dies in einem Korrelationsfaktor v, der Werte zwischen 1 und 0 annimmt.
Ist v = 1, so bedeutet das, dass die Rauigkeit von Schicht zu Schicht quasi
weitergereicht wird. Ist hingegen v = 0, so gibt es keinen vertikalen Zusam-
menhang zwischen den jeweiligen Rauigkeiten.
Der Vorteil des Modells ist die geringe Zahl an Parametern. Der Nach-
teil ist, dass diese Parameter eher abstrakte Gr

oen sind, so dass zus

atzliche
Messungen mit anderen Verfahren bei der Interpretation sehr hilfreich sind.
So soll in dieser Arbeit die Gesamtschichtdicke und ihre Komposition durch
R

uckstreuspektrometrie und protoneninduzierte R

ontgenuoreszens gemes-
sen werden, um die aus dem angepassten Modell gewonnenen Werte abzusi-
chern.
Feinstrukturmessung der R

ontgenabsorptionsuoreszens
Hinter dem Schlagwort EXAFS (engl. extended x-ray absorption ne sturc-
ture) verbirgt sich die Feinstruktur in der Energieabh

angigkeit des Absorp-
tionskoeÆzienten f

ur R

ontgenstrahlung oberhalb der Ionisationsenergie des
bestrahlten Elements, d.h. jenseits seiner sog. Absorptionskante. Aus den In-
tensit

atsschwankungen der im Anschluss an die Absorption emittierten Fluo-
reszensstrahlung in Abh

angigkeit von der Energie der anregenden R

ontgen-
strahlen lassen sich Informationen

uber die atomare Nahordnung gewinnen.
Die Idee ist dabei folgende: Der AbsorptionskoeÆzient eines Elements f

ur
R

ontgenstrahlung steigt immer dann sprunghaft an, wenn die Energie der
eintreenden R

ontgenquanten hoch genug ist, um ein Elektron aus seiner
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Abb. 4.13: Das Prinzip der EXAFS. (a) Erreicht die Energie der anregenden R

ont-
genstrahlen die Absorptionskante (hier Fe-K

), so emittieren die der-
art angeregten Atome der Probe Photoelektronen. Als Folge steigt die
Intensit

at der Fluoreszensstrahlung sprunghaft an. (b) Das Zentrala-
tom emittiert ein Photoelektron, welches als Kugelwelle (durchgezoge-
ne Kreise) interpretiert werden kann. Diese wird von den Nachbarato-
men reektiert (gepunktete Kreise), so dass es zur Interferenz kommt.
(c) Mustersignale f

ur die EXAFS-Funktion  eines Fe-Atom, welches
genau einen Fe-Nachbarn (durchgezogene Linie) bzw. genau einen Al-
Nachbarn (gepunktete Linie) hat.
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Atomschale zu l

osen. Als Konsequenz werden die ionisierten Atome Fluores-
zensstrahlung emittieren, wie in Abbildung 4.13[a] gezeigt wird. Jenseits der
Absorptionskante zeigen sich Oszillationen in der Intensit

at der emittierten
Strahlung, die mit einer Oszillation des AbsorptionskoeÆzienten korrespon-
dieren. Ursache f

ur diese Oszillation ist, dass die ausgel

osten Photoelektronen
sich gem

a der bekannten de-Broglie-Beziehung als Wellen interpretieren las-
sen. Die Energie des Photoelektrons und damit die Wellenl

ange der emittier-
ten Kugelwelle ist dabei von der Energie der anregenden Strahlung abh

angig.
Die emittierte Elektronenwelle kann nun von Atomen in der Umgebung des
Emitters r

uckgestreut werden, was zu einer

Uberlagerung von prim

arer und
reektierter Welle f

uhrt (Abbildung 4.13[b]). Je nach Wellenl

ange und Ab-
stand der Atome zueinander ergibt sich konstruktive oder destruktive In-
terferenz. Diese spiegelt sich in den charakteristischen Oszillationen in der
Intensit

at der emittierten R

ontgenuoreszensstrahlung in Abh

angigkeit von
der Wellenl

ange der anregenden R

ontgenstrahlung nach

Uberschreiten der
Absorptionskante (Abbildung 4.13[a]) wieder.
Filtert man diese Oszillationen aus dem Messsignal, so gewinnt man die
sog. EXAFS-Funktion (k). Da in dieser Arbeit die EXAFS nur im System
Fe/Al und hier nur auf Fe angewandt wird, sind in Abbildung 4.13(c) zwei si-
mulierte Mustersignale f

ur das System Fe/Al dargestellt. Ausgangspunkt ist
jeweils ein Fe-Atom, welches nur einen Fe-Nachbarn bzw. einen Al-Nachbarn
hat. Man erkennt, dass beide Signale quasi die gleiche
"
Wellenl

ange\ haben,
aber um 90
o
phasenverschoben sind. Die Amplitude von  bei k
1
= 2:5

A
 1
korrespondiert daher mit der lokalen Al-Konzentration in den ersten bei-
den Nachbarschaftssph

aren eines Fe-Atoms [87]. Je mehr der insgesamt 14
Nachbaratome (8 n

achste, 6 zweitn

achste) Al sind, desto gr

oer wird die Am-
plitude von (k
1
) sein. Eine Trennung beider Nachbarschaftssph

aren ist nicht
m

oglich, da im krz Gitter der Abstand eines Atoms zum n

achsten Nachbarn
(d
1
=
p
3=2  a, wobei a die Gitterkonstante ist) sich nur wenig von dem
zum zweitn

achsten Nachbarn (d
2
= a 
p
3=2  a) unterscheidet.
F

ur weitergehende Informationen seien die B

ucher von Teo [88] und Ko-
ningsberger [89] empfohlen.
4.2.5 Auger Elektronenspektrometrie
Grundlage der Auger Elektronenspektrometrie ist der von P. Auger entdeckte
strahlungsfreie Abregungsprozess eines Atoms, das durch Elektronenbeschuss
ionisiert wurde. In Abbildung 4.14 sieht man die einzelnen Stufen dieses
Prozesses.
Trit ein Elektron mit hinreichender Energie auf ein Atom, so kann als
Folge des Stoprozesses ein Elektron des Atoms aus einer seiner Schalen ge-
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Abb. 4.14: Skizze des Auger Prozesses. (a) Ein hochenergetisches Elektron schl

agt
ein Elektron aus der K-Schale des Atoms. (b) Die Vakanz wird durch
ein Elektron aus der L-Schale aufgef

ullt. (c) Die beim

Ubergang L!K
gewonnene Energie wird auf ein weiteres L-Elektron

ubertragen, das als
sogenanntes KLL-Auger-Elektron das Atom verl

asst. (d) Prinzipieller
Aufbau eines Auger-Elektronen Spektrometers. Zur Anregung der Au-
gerelektronen wird die Probe mit 10 keV Elektronen bestrahlt. F

ur ein
Tiefenprol muss die Ober

ache sukzessive zerst

aubt werden, wof

ur ein
3 keV Argonionenstrahl im streifenden Einfall genutzt wird. Messung
und Zerst

aubung nden hintereinander statt.
schlagen werden. In dem gezeigten Beispiel ist dies ein K-Elektron. Die so
entstandene Vakanz kann nun von einem Elektron aus einer h

oheren Scha-
le gef

ullt werden (hier aus der L-Schale). Dabei wird Energie frei, die nun
entweder durch Emission von Strahlung abgegeben wird oder auf ein wei-
teres Elektron der L-Schale

ubertragen wird, das dann das Atom verlassen
kann. Dieses Elektron wird als Auger-Elektron bezeichnet, wobei man den
zugrundeliegende Prozess mit drei Buchstaben kennzeichnet. In dem gezeig-
ten Beispiel wurde ein KLL-Elektron emittiert, d.h die urspr

ungliche Vakanz
war in der K-Schale, wurde aus der L-Schale gef

ullt und f

uhrte zur Emis-
sion eines L-Elektrons. Es handelt sich also beim Auger-Prozess um einen
3-Elektronen-Prozess.
Ein Auger-Elektronen Spektrometer ist in Abbildung 4.14(d) skizziert.
Mit Hilfe eines Elektronenstrahls werden Auger-Elektronen angeregt und
von einem energieau

osenden Detektor registriert. Typische Energien lie-
gen zwischen einigen eV und etwa 2 keV. Die Informationstiefe ist dabei
durch die maximale Austrittstiefe der Elektronen gegeben und betr

agt 1-
3 nm. Das Verfahren ist also ober

achensensitiv. Aus dem Energiespek-
trum der Auger-Elektronen lassen sich viele Informationen gewinnen. In die-
ser Arbeit wird das Verfahren allerdings nur zur Tiefenprolierung verwen-
det. Dazu w

ahlt man f

ur jedes zu messende Element die geeignete Auger-
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Elektronenenergie und bestimmt die Signalintensit

at an dieser Stelle. Die
Konzentrationsbestimmung erfordert sogenannte Empndlichkeitsfaktoren,
die sich je nach Bindungszustand des zu quantizierenden Elements

andern
k

onnen. F

ur pr

azise Messungen sollte man daher Kalibrationsstandards ver-
wenden.
Da jedes Auger-Spektrum nur Informationen von der Ober

ache enth

alt,
muss man f

ur ein Tiefenprol die Ober

ache der zu untersuchenden Probe
sukzessiv zerst

auben und erneut messen. Man erh

alt so eine Vielzahl von
Auger-Spektren in Abh

angigkeit von der Sputterzeit. Die Tiefenskala wird
hier nachtr

aglich ermittelt, indem man die nale Tiefe des Zerst

aubungskra-
ters mittels eines Dektak Prolometers misst und per Divison durch die
Gesamtzerst

aubungszeit in eine mittlere Zerst

aubungsrate umrechnet.
4.2.6 Elektronenmikroskopische Verfahren
1925 postulierte Louis de Broglie, dass Elektronen auch Welleneigenschaften
haben und stellte seine ber

uhmte Beziehung zwischen der Energie eines Elek-
trons und seiner korrespondierenden Wellenl

ange auf. Wenige Jahre sp

ater
wurde das erste Elektronenmikroskop von Knoll und Ruska in Betrieb ge-
nommen. Elektronen lassen sich einerseits durch elektromagnetische Linsen
fokussieren, andererseits einfach auf hohe Energien beschleunigen. Dadurch
haben sie eine de-Broglie-Wellenl

ange, die die Au

osung atomarer Struktu-
ren erm

oglicht. Als Referenz sei das Lehrbuch von Williams und Carter ([90],
B

ande 1{4) empfohlen.
In dieser Arbeit wird die sog. Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
verwendet, um Informationen

uber die Struktur der zu untersuchenden Mul-
tischichten zu gewinnen. Dazu muss von jeder zu analysierenden Probe ein
spezielles Pr

aparat angefertigt werden, das d

unn genug ist, um von den Elek-
tronen durchstrahlt werden zu k

onnen. Die hierf

ur erforderlichen Arbeits-
schritte { Aneinanderkleben zweier Probenst

ucke, Abs

agen einer Scheibe und
Abd

unnen derselben durch Schleifen, Dimpeln und Ionend

unnen { geh

oren
mittlerweile zum Standard und werden daher nicht n

aher erl

autert. Man
muss sich aber immer vor Augen halten, dass die zu analysierende Probe
eine endliche Ausdehnung in Strahlrichtung hat, so dass man stets eine zwei-
dimensionale Projektion eines dreidimensionalen Objektes sieht. Ist z.B. die
sichtbare Grenze zwischen einem kristallinen und einem amorphen Bereich
rauh, so existiert die Rauigkeit auch in Strahlrichtung, wodurch eine genaue
Lokalisierung der Grenze unm

oglich wird, da man ja nur eine Projektion,
d.h. einen Mittelwert sieht.
An Abbildungstechniken werden etablierte Standardverfahren verwendet.
Das ist zum einen die Hellfeldabbildung, d.h. das Objekt wird unter Ausnut-
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zung aller Elektronen abgebildet. Hell-Dunkel Kontraste im Bild entstehen
dabei vor allem durch den Materialkontrast, d.h. die unterschiedlich star-
ke Streuung der Elektronen durch ein Atom der durchstrahlten Probe in
Abh

angigkeit von dessen Ordnungszahl, und durch den Beugungskontrast,
d.h. die Ablenkung von Elektronen durch Bragg'sche Reexion an den Net-
zebenen der geeignet orientierten Kristallite.
Durch geeignete Einstellung der Linsen zwischen durchstrahltem Objekt
und dem Detektor bzw. dem Leuchtschirm kann man statt der Bildebe-
ne die hintere Fokalebene und damit das Elektronenbeugungsbild abbilden,
was

ahnliche Aussagen wie die R

ontgenbeugung bietet, wobei allerdings die
Au

osung von Netzebenabst

anden schlechter ist.
W

ahlt man durch eine Blende in der hinteren Fokalebene einen speziel-
len Beugungsreex aus dem Beugungsbild aus und verwendet nur diesen zur
Abbildung des Objektes, so erh

alt man die sog. Dunkelfeldabbildung, was
eine Trennung verschiedener Phasen in der Probe erm

oglicht, sofern der aus-
gew

ahlte Reex nur von einer der in der Probe vorhandenen Phasen erzeugt
wird.
Die Elektronen regen auf ihrem Weg durch das Objekt die Atome der
Probe zur Emission von R

ontgenuoreszensstrahlung an, die man durch
einen entsprechenden Detektor analysieren kann. Diese Technik ist unter
dem Schlagwort EDX (engl. energy dispersive x-ray spectroscopy) bekannt
und basiert auf den gleichen Prinzipien wie die protoneninduzierte R

ontgen-
oureszensanalyse (Abschnitt 4.2.3), nur dass hier Elektronen zur Anregung
verwendet werden. Moderne Elektronenmikroskope erlauben es, den anregen-
den Strahl stark zu fokussieren und quasi beliebig

uber der Probe zu bewegen,
wodurch man Informationen

uber lokale Schwankungen in der Zusammenset-
zung der Probe gewinnen kann. Die Au

osung ist bei diesem Verfahren aller-
dings nicht nur durch den Strahldurchmesser gegeben, sondern auch durch
die Ausdehnung der Probe in Strahlrichtung. So k

onnen z.B. zwei Kristal-
lite mit unterschiedlicher Elementzusammensetzung
"

ubereinander\ liegen,
wodurch man einen Mittelwert misst.
Die TEM Untersuchungen wurden an drei verschiedenen Ger

aten durch-
gef

uhrt. Im Forschungszentrum Rossendorf stand ein Philips CM300 mit
EDX-Analysator zur Verf

ugung. Die Beschleunigungsspannung U
b
betr

agt
hierbei 300 kV und der minimale Strahldurchmesser f

ur EDX ist 10 nm.

Uber die Zusammenarbeit mit dem Institut f

ur angewandte Physik der TU
Dresden wurden einige Proben mit einem auf Hochau

osung spezialisier-
ten Philips CM200FEG (U
b
= 200 kV) untersucht. Als drittes Ger

at wur-
de in Zusammenarbeit mit dem Institut f

ur Festk

orper- und Werkstofor-
schung (IFW) Dresden ein speziell f

ur analytische Mikroskopie ausgelegtes
Philips CM200FEG (U
b
= 200 kV) mit EDX-Analysator eingesetzt. Bei die-
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sem Ger

at kann ein minimaler Elektronenstrahldurchmesser von etwa 1 nm
eingestellt werden.
Im Anhang sind die nicht in Rossendorf erstellten Aufnahmen aufgelistet.
4.2.7 Messungen des magnetischen Verhaltens
Auch die Messung des magnetischen Verhaltens kann Aufschluss

uber die
atomare Struktur des untersuchten Objekts geben. So zeigen isoliert liegende
magnetische Atome in einer unmagnetischen Matrix ein anderes Verhalten,
als Cluster von magnetischen Atomen in gleicher Umgebung. In dieser Arbeit
wird dieser Eekt im System Co/Cu dazu verwandt, um in Cu-reichen Pro-
ben (c
Co
 25 at.%) zu untersuchen, ob sich die Co-Atome zu signikanten
Clustern zusammengeballt haben.
Daf

ur wird das integrale magnetischeMoment einer Probe bei tiefen Tem-
peraturen (1.8 K  T  300 K) auf zwei verschiedene Arten gemessen. Bei
der sog. Nullfeldk

uhlung wird die Probe bei abgeschaltetem magnetischen
Messfeld auf die gew

unschte Temperatur gebracht und dann erst das magne-
tische Gesamtmoment gemessen. Im Gegensatz dazu wird bei Feldk

uhlung
zun

achst das Messfeld eingeschaltet und dann die Probe abgek

uhlt. Hinter-
gedanke bei den beiden Verfahren ist, dass die magnetischen Momente in
der Probe sich am Messfeld ausrichten k

onnen, was ein erh

ohtes gemesse-
nes Gesamtmoment zur Folge hat. F

ur diesen Ordnungsprozess ben

otigen
die Momente allerdings Energie, die sie zum Teil vom magnetischen Messfeld
und zum Teil von den thermischen Gitterschwingungen bekommen. K

uhlt
man ohne Feld ab, so friert man zun

achst die Momente ein, d.h. das angeleg-
te Messfeld alleine kann keine Ausrichtung der Momente der Probe bewirken.
Je niedriger dabei die St

arke des angelegten Messfeldes ist, desto h

oher wird
die Einfriertemperatur sein, denn die insgesamt zur Orientierung ben

otigte
Energiemenge ist konstant.
Der Vergleich von Feld- zu Nullfeldk

uhlungskurve erm

oglicht die Unter-
scheidung zwischen Spinglas-Verhalten [91] und Superparamagnetismus [92].
In einem Spinglas liegen die einzelnen magnetischen Momente (Spins) isoliert
voneinander. Jeder Spin erf

ahrt ferro- oder antiferromagnetischeWechselwir-
kung von seinen unterschiedlich weit entfernten Nachbarspins. Dadurch
"
fru-
strieren\ die Spins, d.h. sie werden zueinander in willk

urlicher Orientierung
eingefroren. Ein Superparamagnet ist ein System, in dem sich die magneti-
schen Atome zu ferromagnetisch gekoppelten Clustern zusammengeschlossen
haben. Deren gemeinsames Moment (Supermoment), welches bis zu 10
5
ato-
mare Momente betragen kann, verh

alt sich immer noch wie ein klassischer
Paramagnet. Abbildung 4.15 zeigt, wie sich das gemessene magnetische Mo-
ment f

ur beide Systemklassen mit der Temperatur entwickelt. Grunds

atzlich
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Abb. 4.15: Magnetisches Verhalten von Spinglas und Superparamagnet bei tiefen
Temperaturen. (a) Bei einem Spinglas divergiert das bei Feld- und Null-
feldk

uhlung gemessene magnetische Moment  erst nach Unterschrei-
ten der Einfriertemperatur T
f
. (b) Superparamagnetismus

auert sich
in einem Abweichen beider Kurven bei h

oheren Temperaturen.
steigt mit sinkender Temperatur das gemessene magnetische Moment an, da
die thermischen St

orungen reduziert werden. In einem Spinglas (Abbildung
4.15[a]) divergieren die bei Feld- und Nullfeldk

uhlung gemessenen Werte des
magnetischen Moments nach Unterschreiten der Einfriertemperatur T
f
, da
nach Abk

uhlen ohne Feld die frustriert eingefrorenen Momente nicht mehr
vomMessfeld ausgerichtet werden k

onnen, w

ahrend das aufgepr

agte Moment
bei Feldk

uhlung auch bei tiefen Temperaturen messbar ist.
ImFalle superparamagnetischer Cluster tritt die Divergenz beider Kurven
bei einer deutlich h

oheren Temperatur auf, die als Blockierungstemperatur
bezeichnet wird (Abbildung 4.15[b]). Der Grund daf

ur ist, dass zum Aus-
richten des Supermoments des Clusters eine viel h

ohere Energie erforderlich
ist, so dass bei gleicher Messfeldst

arke mehr thermische Energie als bei ei-
nem Spinglas ben

otigt wird. Dabei ist die Blockierungstemperatur von der
Clustergr

oe abh

angig und verteilt sich ggf.

uber einen gr

oeren Tempera-
turbereich.
Die Messungen wurden vom Institut f

ur Festk

orper- und Werkstofor-
schung in Dresden mit einem SQUID Magnetometer MPMS-5S durchgef

uhrt.
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5. UNTERSUCHUNGEN ZUM SYSTEM
EISEN/ALUMINIUM
5.1 Voruntersuchungen zum Nichtgleichgewichtsverhalten
Bevor die Struktur der Multischichten besprochen wird, sollen einige Vorun-
tersuchungen zum Nichtgleichgewichtsverhalten von Fe/Al auf der Al-reichen
Seite (c
Al
 55 at.%) dargestellt werden, die das Verst

andnis der folgenden
Untersuchungen erleichtern. Insbesondere sollen f

ur die M

obaueruntersu-
chungen auf der Al-reichen Grenzschichtseite Standardspektren gewonnen
werden. Wie bereits in Abschnitt 3.1 dargelegt, bestehen gewisse Unsicher-
heiten bzgl. der Phasenbildung durch Nichtgleichgewichtsprozesse im System
Fe/Al auf der Al-reichen Seite. So l

asst sich nach der g

angigen Meinung
der Existenzbereich des krz Mischkristalls durch Nichtgleichgewichtsverfah-
ren sehr weit ausdehnen. Erh

oht man den Al-Gehalt dar

uber hinaus, so wird
die Verbindung amorph. Es herrscht allerdings Uneinigkeit

uber die maximale
Al Konzentration, bei der die

uberdehnte krz Mischphase noch existiert. Die
Angaben schwanken von 60 at.% Al [24] bis 75 at.% [28], was z.T. an den un-
terschiedlichen Herstellungsverfahren und Bedingungen (Schnellabschrecken,
mechanisches Legieren, Ko-Kondensation) liegt. Zudem ist nicht sicher, ob
zwischen dem

uberdehnten krz Mischkristall und der amorphen Phase nicht
noch eine nichtkubische, aber kristalline Phase existiert.
Viele Untersuchungen verwenden lediglich M

obauerspektroskopie und
R

ontgendiraktion, um zwischen dem

ubers

attigten krz Mischkristall, nicht-
kubischen und der amorphen Phase zu unterscheiden. Erstgenanntes Verfah-
ren erlaubt aber kaum Aussagen

uber die Fernordnung einer Phase. Wenn
eine amorphe Struktur die gleiche Nahordnung hat, wie eine kristalline Modi-
kation, so werden sich die jeweiligenM

obauerspektren kaum unterscheiden.
Ein zweites Problem ist die Unterscheidung des ungeordneten krz Mischkri-
stalls von nichtkubischen, z.B. orthorhombischen, Phasen. Die M

obauer-
spektroskopie kann lokale Unsymmetrien in der Ladungsverteilung detek-
tieren, die im System Fe/Al aber zwei Ursachen haben k

onnen. Einerseits
kann die Gitterstruktur tats

achlich nichtkubisch sein. Andererseits k

onnen
auch in einem krz Mischkristall bei ungeordneter Verteilung der Al- und
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Fe-Atome Fluktuationen in der Ladungsverteilung entstehen, die lokal die
kubische Symmetrie st

oren und zu einem elektrischen Feldgradienten am
57
Fe-Kern f

uhren. Dessen St

arke steigt im Bereich von etwa 50 at.% Al sehr
schnell mit der Al Konzentration an und erreicht Werte, die auch in nicht-
kubischen Strukturen vorliegen (siehe z.B. [80, 30, 29, 79]). Eine Unterschei-
dung zwischen beiden Strukturen ist also nur mit M

obauerspektroskopie
nicht m

oglich. R

ontgendiraktion kann andererseits keine Strukturen mit
Kristalliten unterhalb von etwa 5 nm au

osen. Daher wird oft auf den un-
befriedigenden Begri
"
r

ontgenamorph\ ausgewichen, der oen l

asst, ob nun
ein amorpher oder ein sehr feinkristalliner Zustand vorliegt. Die Struktur der
Legierungen wird hier mit R

ontgendiraktion, M

obauerspektroskopie und
Transmissionselektronenmikroskopie untersucht, wodurch sichergestellt ist,
dass amorphe von kristallinen Zust

anden unterschieden werden. Zus

atzlich
wird auf Messungen der Nahordnung mit EXAFS zur

uckgegrien, die vom
Institut f

ur Kristallographie der TU Dresden durchgef

uhrt wurden.
F

ur die Untersuchungen wurden zun

achst sechs Multischichten herge-
stellt, deren Aufbau SiO
2
-9[Al-Fe]-Al ist, wobei die Gesamtstapeldicke etwa
100 nm betrug, und die Einzelschichtdicken so gew

ahlt wurden, dass die Ge-
samtzusammensetzung des Stapels zwischen 55 at.% und 85 at.% Al lag (sie-
he Tabelle 5.1). Diese Multischichten wurden durch Bestrahlung mit 150 keV
56
Fe
+
{Ionen vollst

andig homogenisiert. Die verwendete Fluenz von  = 10
16
Fe/cm
2
wurde dabei mit Hilfe von Tridyn Simulationen festgelegt. Auf diese
Weise erh

alt man homogene Legierungen, die sich weitab vom thermodyna-
mischen Gleichgewicht benden. Zusammensetzung und Gesamtschichtdicke
wurden durch R

uckstreuspektrometrie bestimmt.
Die erste Frage ist die nach der Grenze zwischen amorphem und kri-
stallinem Zustand. Aus den TEM Untersuchungen (Abbildung 5.1) wird aus
den sichtbaren Beugungskontrasten deutlich, dass bis zu einem Al-Gehalt
von 75 at.% der durchmischte Schichtstapel eine kristalline Struktur hat. Ab
80 at.% Al (Abbildung 5.1[e]) liegt eine amorphe Legierung vor. Im Falle
der amorphen Verbindungen gilt es im weiteren die Nahordnung zu unter-
suchen, insbesondere, ob diese

ahnlich der von kristallinen Zust

anden ist.
F

ur die kristallinen Verbindungen interessiert die Struktur bei der jeweiligen
Konzentration.
Die Legierungen mit 55-70 at.% Al lassen sich zu einer Gruppe zusam-
menfassen, da hier mit R

ontgenbeugung (Abbildung 5.2) nur der (110)-Reex
bei 2  44
o
und der (211)-Reex bei 2  80
o
des krz Gitters zu sehen sind.
Die Reexlagen sind gegen

uber den tabellierten Werte f

ur -Fe zu kleineren
Werten von 2 verschoben, da dass eingebaute Al das Gitter dehnt. Zieht man
den (211)-Reex zum Vergleich heran, so erh

alt man f

ur alle drei Legierungen
einen Netzebenenabstand von 0.120 nm (-Fe: 0.117 nm), was einer Dehnung
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c
Al
d
ges:
A Æ    Struktur
(at.%) (nm) (%) (mm/s) (mm/s) (mm/s)
41.35 0.154 0.330 0.363
55 85
58.65 0.286 0.304 0.298
kristallin
60 92 100.00 0.249 0.367 0.381 kristallin
70 88 100.00 0.249 0.372 0.411 kristallin
75 99 100.00 0.241 0.373 0.479 kristallin
80 103 100.00 0.223 0.358 0.518 amorph
linke Linie 49.61 -0.037 0.353 |
rechte Linie 50.39 0.481 0.375 |
85 100 100.00 0.191 0.353 0.425 amorph
Tab. 5.1: Zusammensetzung, Gesamtschichtdicke, Hyperfeinparameter der
M

obauerspektren und die durch TEM ermittelte Struktur der
durch Ionenstrahlmischen homogenisierten Multischichten. In den
M

ossbauerspektren wurden nur Dubletts gefunden, d.h. Signale von
unmagnetischem Fe, an dessem Kernort ein elektrischer Feldgradient
vorliegt. Bei einer Zusammensetzung von Fe
45
Al
55
, ndet man zwei
Unterspektren, deren relativer Fl

achenanteil in der Spalte
"
A\ zu
nden ist. Die Legierung Fe
20
Al
80
zeigt im M

obauerdublett eine leichte
Asymetrie in den Linienbreiten und in den relativen Fl

achenanteilen.
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Abb. 5.1: TEM Bilder der vollst

andig ionenstrahlgemischten Schichtstapel. Die
Teilbilder sind so gedreht, dass die Ober

ache stets oben ist. (a-d) Bis
zu einem Al-Gehalt von 75 at.% sind die Legierungen kristallin. (e-f) Ab
80 at.% Al ist die Legierung amorph.
um 2.6% entspricht. Nimmt man den (110)-Reex, so erh

alt man 0.209 nm
Netzebenenabstand (-Fe: 0.203 nm), also 3% Dehnung. Bedenkt man die
groen Halbwertsbreiten der Reexe, so sind beide Dehnungswerte als gleich
anzusehen. Sie korrespondieren zudem gut mit den Werten, die in Arbeiten
zu mechanisch legierten und magnetron-gesputterten Fe/Al-Legierungen ge-
funden werden [24, 26, 28]. Der intensit

atsschwache, bei 2  65
o
erwartete
200 Reex des krz Gitters ist oensichtlich aufgrund der Reexverbreiterung
und evtl. vorliegender Texturen nicht zu erkennen. Bei der Legierung mit 55
at.% Al schl

agt zudem bei 2  55
o
ein parasit

arer Si-Substratreex durch,
der vermutlich durch Mehrfachstreuung stark verbreitert ist.
Die M

obauerspektren (Abbildung 5.3) bestehen grunds

atzlich nur aus
Dublettsignalen, d.h. in jedem Fall ist alles Fe in Al-reicher Umgebung und
daher unmagnetisch. Zudem ist die kubische Symmetrie der elektrischenFeld-
verteilung gest

ort. Da in den R

ontgendiraktogrammen keine Reexe eines
nichtkubischen Gitters gefunden werden, muss als Ursache f

ur den elektri-
schen Feldgradienten die willk

urliche Verteilung von Fe- und Al-Atomen in
n

achster Nachbarschaft zum
57
Fe-Kern angesehen werden.
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Abb. 5.2: R

ontgendiraktogramme homogener, durch Ionenstrahlmischen herge-
stellter Legierungen. Zur Orientierung sind mit Quadraten die drei Re-
exe (110, 200 und 211) des -Fe und die Reexe der orthorhombischen
Phase Fe
2
Al
5
(Dreiecke) eingezeichnet. Im Falle der Legierung mit 55
at.% Al tritt bei 2  55
o
ein Reex auf, der dem Substrat zugeordnet
wird.
Bei einer Zusammensetzung von Fe
45
Al
55
kann man das Spektrum in zwei
Teilspektren aufteilen, n

amlich in ein Dublett mit einer Quadrupolaufspal-
tung von 0.38 mm/s und ein Dublett mit 0.30 mm/s Quadrupolaufspaltung.
Die Anwesenheit von zwei Teilspektren deutet ein Gemisch aus zwei Nach-
barschaftskongurationen an, in denen die Ladungsverteilung unterschiedlich
stark gest

ort ist. Wendet man sich der Legierung Fe
40
Al
60
zu, so ndet man
hier im M

obauerspektrum nur noch das Dublett mit 0.38 mm/s Aufspal-
tung. Bei einer Zusammensetzung von Fe
30
Al
70
steigt die Aufspaltung leicht
an (0.41 mm/s).

Ahnliche Werte f

ur die Quadrupolaufspaltung werden auch
f

ur Fe-Dimere im kfz Gitter oder bei Fe-Kernen an Korngrenzen einer B2-
geordneten FeAl-Legierung gefunden. Das best

atigt den obigen Befund, dass
die hier vorliegende Aufspaltung keine die kubische Symmetrie verletzende
Gitterverzerrung als Ursache hat, sondern der willk

urlichen Verteilung der
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Abb. 5.3: M

obauerspektren homogener, durch Ionenstrahlmischen hergestellter
Legierungen. Die Zusammensetzung variiert von von 55 at.% Al bis
85 at.% Al. Mit Ausnahme der Legierung mit 55 at.% Al besteht das
Spektrum aus jeweils nur einer Dublett-Komponente, deren Quadrupo-
laufspaltung am linken Rand notiert ist. Die vollst

andigen Hyperfeinpa-
rameter sind in Tab. 5.1 aufgelistet.
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stark unterschiedlichen Fe- und Al-Atome geschuldet ist.
Somit l

asst sich zusammenfassen, das bis 70 at.% Al das krz Gitter des
Fe existiert. Die willk

urliche Ladungsverteilung in der n

achsten Nachbar-
schaft der m

obaueraktiven Kerne erzeugt einen elektrischen Feldgradienten,
der mit dem Al-Gehalt ansteigt. Bei der Legierung mit einem Gesamtanteil
von 55 at.% Al existieren oenbar Gebiete, die im M

obauerspektrum eine
Quadrupolaufspaltung von 0.38 mm/s bewirken und solche, bei denen die
Ladungsasymmetrie deutlich geringer ist. Man bendet sich mit der Kon-
zentration nahe an der Phase FeAl, wo die Aufspaltung sehr stark mit dem
Al-Gehalt variiert [79], so dass sich lokale Konzentrationsuktuaktionen stark
auswirken. M

oglicherweise hat das System bereits lokal damit begonnen, sich
auf die B2-Ordnung zuzubewegen, was die Quadrupolaufspaltung reduziert.
Bei 75 at.% Al, also an der Grenze zwischen kristallinem und amorphen
Bereich, zeigt sich eine deutliche strukturelle Ver

anderung, sowohl im Dif-
fraktogramm, als auch im M

obauerspektrum. In ersterem ist der Reex bei
2  43
o
nun deutlich verbreitert, beh

alt aber prinzipiell die spitze Lorentz-
form bei. Das k

onnte nun einerseits auf deutlich verringerte Korngr

oen hin-
weisen, f

ur die sich im TEM-Bild (Abbildung 5.1[d]) aber kein Hinweis ndet.
Daher kann man diesen breiten Gesamtreex als

Uberlagerung der beiden
Hauptreexe der orthorhombischen Phase Fe
2
Al
5
deuten (siehe Abbildung
5.2). Weiterhin wird der 211 Reex bei 2  80
o
nun nicht mehr gefunden,
was damit korrespondiert, dass Fe
2
Al
5
an dieser Stelle nur schwache Ree-
xe hat, die angesichts der kleinen Kristallite im Untergrund verschwinden
werden. Noch bedeutender ist, dass im M

obauerspektrum die Quadrupo-
laufspaltung des Dubletts auf 0.48 mm/s angestiegen ist, was sehr gut mit
demWert f

ur Fe
2
Al
5
von 0.46 mm/s

ubereinstimmt. Aufgrund der hohen Ab-
schreckraten beim Ionenstrahlmischen kann man nicht erwarten, dass sich die
volle Ordnung der recht komplizierten Einheitszelle der Gleichgewichtspha-
se Fe
2
Al
5
gebildet haben wird. Allerdings zeigen die Befunde klar, dass f

ur
75 at.% Al im Nichtgleichgewichtsfall ein orthorhombisches Gitter mit einer
Fe
2
Al
5
-

ahnlichen Struktur vorliegt.
Der

Ubergang vom kristallinen in den amorphen Zustand erfolgt zwischen
75-80 at.%, wie aus den TEM Bildern deutlich wird. Zus

atzlich

auert sich
die Amorphisierung in einer starken Reexverbreiterung in der R

ontgenbeu-
gung bei 80 at.% Al. Zudem ist die Form des Hauptmaximums bei 2 = 42
o
nun Gauss- statt Lorentzartig, was unterstreicht, dass nun eine nur nahge-
ordnete Atomverteilung statt einer wohldenierten Kristallstruktur vorliegt.
Das M

obauerspektrum besteht aus einem Dublett, dessen Aufspaltung auf
0.51 mm/s angestiegen ist. Zudem liegt eine leichte Asymmetrie zwischen
beiden Linien des Dubletts vor. W

ahrend die linke Linie eine Breite von
 
l
= 0:353 mm/s hat, ist die rechte Linie  
r
= 0:375 mm/s breit. Diese
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
Anderungen gegen

uber dem kristallinen Zustand bei 75 at.% Al sind aber
gering, so dass man schlieen kann, dass die Nahordnung des amorphen Zu-
stands

ahnlich der Phase Fe
2
Al
5
ist.
Steigert man den Al Gehalt auf 85 at.%, so bleibt die Struktur amorph.
Allerdings zeigen sich deutliche Ver

anderungen in der Nahordnung. So geht
die Aufspaltung des M

obauerdubletts auf 0.42 mm/s zur

uck und die Li-
nien sind wieder gleich breit. Die Verringerung der Quadrupolaufspaltung
kann auf den

Ubergang von einer Fe
2
Al
5
-

ahnlichen zu einer FeAl
6
-

ahnlichen
Nahordnung hinweisen. FeAl
6
besitzt mit 0.26 mm/s eine deutlich geringere
Aufspaltung, als Fe
2
Al
5
.
Zus

atzlich wurden die Legierungen mit 70, 75, 80 und 85 at.% Al mit EX-
AFS untersucht. Im System Fe/Al l

asst sich mit Hilfe dieser Methode eine
Aussage

uber die lokale Konzentration des Al in den ersten beiden Nach-
barschaftsschalen des Fe machen (siehe Abschnitt 4.2.4 sowie [87]). Man
erkennt in Abbildung 5.4 die EXAFS-Funktionen  in Abh

angigkeit von
der Zusammensetzung. Betrachtet man das aussagekr

aftigste Maximum bei
k = 2:5

A
 1
, so erkennt man einen starken Anstieg des Signals von 70 at.%
auf 75 at.% Al. Das zus

atzlich einlegierte Al ndet sich also in der Nachbar-
schaft des Fe wieder. Das korrespondiert mit dem starken Anstieg der Qua-
drupolaufspaltung im M

obauerdublett. Der

Ubergang vom krz zum orthor-
hombischen Gitter l

asst sich mit EXAFS nicht detektieren, da die Abst

ande
n

achster Nachbarn des orthorhombischen Gitters denen des gedehnten krz
Gitters zu

ahnlich sind.
Von 75 at.% zu 80 at.% Al hingegen, also beim

Uberschreiten der kriti-
schen Konzentration f

ur die Amorphisierung, geht das -Signal sogar leicht
zur

uck. Die Fe-Nachbarschaft nimmt also kein Al mehr auf. Analog dazu
hatte sich auch im M

obauerspektrum wenig ge

andert. Das

ubersch

ussige
Al muss also in Al-Al Paaren aufgehen, was die Fernordnung oensichtlich
zerst

ort.
Nach der Zerst

orung des Gitters wird allerdings mit weiter wachsendem
Al-Gehalt wieder Al in der Nachbarschaft des Fe eingebaut, denn von 80 auf
85 at.% Al steigt  an der entsprechenden Stelle (k = 2:5

A
 1
) wieder leicht
an. Auch das korrespondiert mit der deutlichen Absenkung der Aufspaltung
des M

obauerdubletts.
Aus den hier vorliegenden Untersuchungen ergibt sich also folgendes Bild:
In Fe/Al-Legierungen, die weitab vom thermodynamischen Gleichgewicht
sind, liegt bis 70 at.% Al ein

uberdehntes krz Gitter vor, wobei im Falle
von 55 at.% Al innerhalb der Legierung zwei Gebiete mit unterschiedlicher
Nahordnung vorliegen. Ab 75 at.% Al erkennt man in der Diraktion Signale
eines orthorhombischen Gitters. Ab 80 at.% Al ist die Legierung amorph. Mit
Hilfe der EXAFS konnte gezeigt werden, dass die Amorphisierung dadurch
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Abb. 5.4: EXAFS Funktion , gemessen an der Fe-K

Linie in Abh

angigkeit von
der Zusammensetzung. Von 70 at.% Al (Kreise) nach 75 at.% Al (Qua-
drate) steigt die Zahl der Al-Atome in den ersten beiden Nachbarschafts-
schalen des Fe stark an. Bei 80 at.% Al (Dreiecke) erkennt man kaum
Unterschiede zum vorherigen Zustand. F

ur 85 at.% (Rauten) ndet sich
wieder etwas mehr Al in der Nachbarschaft des Fe.
zustande kommt, dass zus

atzlich einlegiertes Al vorwiegend Al-Al Paare bil-
det, so dass Fe seine Nahordnung im wesentlichen beibeh

alt, aber die Fern-
ordnung zerst

ort wird. Bei 85 at.% Al konnte ebenfalls mit EXAFS nachge-
wiesen werden, dass nun Al wieder in der Fe-Nachbarschaft eingebaut wird.
Diese neue Struktur ist weniger stark verzerrt, was sich einer verringerten
Quadrupolaufspaltung im M

obauerspektrum zeigt.
5.2 Simulation der Laserdeposition
Um eine erste Absch

atzung bzgl. der zu erwartenden Durchmischung der
im folgenden betrachteten Fe/Al-Multischichten w

ahrend der Deposition per
Laserablation zu bekommen, bietet es sich an, den Depositionsprozess mit
Hilfe des Programms Tridyn zu simulieren. Wie bereits im Abschnitt 2.4
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dargelegt, werden hierbei nur ballistische Eekte ber

ucksichtigt. Aus dem
simulierten Konzentrationsprol kann man dann, wie in Abschnitt 4.2.1 be-
schrieben, dieWahrscheinlichkeitsverteilung der Nachbarschaftskonguration
f

ur die gesamte Multischicht berechnen und diese mit den Ergebnissen der
M

obaueruntersuchungen vergleichen. Die Abweichungen zwischen der rein
ballistischen Simulation und den experimentell ermitteltenWerten gibt dann
Aufschluss

uber die Wirkung der thermodynamischen Kr

afte.
In Tabelle 5.2 sind die Parameter aufgelistet, mit denen die Depositi-
on simuliert wurde. Als Teilchenenergien f

ur die schnellen Ionen wurden die
von Tselev [74] ermitteltenWerte f

ur den Schwerpunkt der Energieverteilung
genommen. Als Energie f

ur die langsamen Neutralteilchen wurden 10 eV ge-
setzt. Die Schichtdicke wird in der Simulation durch die Fluenz  eingestellt.
Diese Gr

oe entspricht einer Fl

achendichte (at/cm
2
),

ahnlich der gemessenen
Gr

oe bei der R

uckstreuspektrometrie. Aus Gr

unden der besseren Anschau-
lichkeit werden im folgenden { wie bei den durch R

uckstreuspektrometrie
ermittelten Schichtdicken { diese Fluenzen in eine Schichtdicke umgerech-
net, indem man  durch die tabellierte Atomzahldichte % teilt. Diese betr

agt
% = 6:00 10
22
at/cm
3
f

ur Al und % = 8:48 10
22
at/cm
3
f

ur Fe.
Daher sind die hier angegebenen Schichtdicken als deponierte Schicht-
dicken zu verstehen. Die tats

achliche Schichtdicke wird geringer sein, da die
Vermischung zur Ausbildung einer Grenzschicht f

uhrt. Es sei an dieser Stelle
erneut auf die Denition aus Abschnitt 1 hingewiesen, wonach als Al- bzw. Fe-
Schicht nur die reine Schicht und die legierte Zwischenzone als Grenzschicht
bezeichnet wird, die ihrerseits in eine Fe- und Al-reiche Seite unterteilt ist.
In Abbildung 5.5 sieht man die simulierten Konzentrationsprole f

ur die
Deposition einer Periode einer Multischicht, deren Einzellagen deutlich dicker
sind, als die zu erwartende Eindringtiefe der Ionen. Es handelt sich hier um
die Simulation der Probe T.4 in Tabelle 5.3. Die Simulation begann mit der
Deposition von  = 1:44  10
17
Fe/cm
2
( 17 nm) auf einem Al-Substrat
(
"
Fe!Al\).

Ublicherweise wird als Mischungsbreite der Bereich genommen,
in dem die jeweiligen Elementkonzentrationen zwischen 0.1 und 0.9 liegen
[93]. F

ur Fe!Al kommt man mit dieser Denition auf eine etwa 2 nm breite
Grenzschicht, wobei die Al- und die Fe-reiche Seite ungef

ahr gleich breit
sind. Der Verlauf entspricht dem einer Fehlerfunktion, wie es f

ur ballistisches
Mischen erwartet wird. Die anschlieende Deposition von  = 6:5  10
16
Al/cm
2
( 11 nm) auf Fe (
"
Al!Fe\) unterscheidet sich deutlich von der
vorhergehenden Sequenz. Hier ist die Al-reiche Seite der Grenzschicht mit
etwa 2 nm deutlich breiter, als die weiterhin etwa 1 nm breite Fe-reiche
Seite. Dieser Eekt l

asst sich wie folgt verstehen: Im Falle
"
Al!Fe\ wird ein
leichtes Ion auf eine schwere Matrix geschossen. Daher k

onnen eintreende
Ionen mit einem Sto zur

uckgestreut werden. Die r

uckgestreuten Al
+
-Ionen
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Element Fe
+
Al
+
Mittlere kinetische Energie (eV) 84 121
Ionisationsgrad 70% 100%
gerechnete Trajektorien 10
5
10
5
Ober

achenbindungsenergie (eV) 3.83 4.43
Verlagerungsenergie (eV) 8 8
Ruheenergie (eV) 1 1
Mittlere totale Reichweite (nm) 0:66  0:36 1:40 0:58
Mittlere projizierte Reichweite (nm) 0:32  0:20 0:75 0:42
Mittlere Zahl der Kollisionen 3:4  2:7 6:2 3:5
Gesamtzerst

aubungskoeÆzient 0.026 0.216
Tab. 5.2: Die f

ur die Simulation der Laserdeposition verwendeten Parameter, sowie
die von Tridyn berechneten Werte f

ur totale und projizierte Reichweite,
die Zahl der Kollisionen und die Zerst

aubungsausbeuten f

ur die Fe
+
- und
Al
+
-Ionen. Zur Bedeutung von Verlagerungs-, Ruhe- und Ober

achen-
bindungsenergie siehe Abschnitt 2.4.
k

onnen auf ihrem Weg zur

uck an die Ober

ache mit Fe-Atomen stoen und
so diese in die sich bildende Al-Schicht treiben. Verst

arkt wird dieser Eekt
zudem von der h

oheren mittleren Teilchenenergie der Al
+
-Ionen, was sich in
einer h

oheren Reichweite und einer h

oheren Zahl von Kollisionen ausdr

uckt
(siehe Tab. 5.2). Bei
"
Fe!Al\ k

onnen die Ionen nicht von den Matrixatomen
r

uckgestreut werden, da sie schwerer sind, als die Al-Atome.
Bereits aus diesen Simulationen wird deutlich, dass mit einer erheblichen
Durchmischung w

ahrend der Deposition zu rechnen ist. Daraus folgt, dass
es eine kritische deponierte Materialmenge f

ur jedes Element gibt, unterhalb
derer keine reine Schicht des deponierten Elements zu erwarten ist, sondern
eine Legierungsschicht. Hierbei muss man bedenken, dass die d

unne Schicht
zweimal durchmischt wird. Einmal, wenn sie deponiert wird und zum zweiten
Mal, wenn die n

achste Lage des anderen Elements abgeschieden wird.
In Abbildung 5.6 sind die Simulationsergebnisse f

ur die Deposition von
d

unnen Fe-Schichten auf einemAl-Substrat und einer anschlieenden Deposi-
tion von Al dargestellt. Die deponierten Fluenzen sind hierbei 
Fe
= n10
15
at/cm
2
( n0:117 nm) mit n = 1; 2; 3; : : : und 
Al
= 110
17
at/cm
2
 16:7
nm. Abbildung 5.6(a) zeigt dabei, wie der Fe Gehalt in der zun

achst gebil-
deten Legierungsschicht mit steigender deponierter Schichtdicke anw

achst.
Vergleicht man im folgenden die bei der jeweils deponierten Fe-Schichtdicke
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Abb. 5.5: Simuliertes Konzentrationsprol einer Multischicht mit dicken Einzel-
lagen (Probe T.4 in Tab. 5.3). Fe ist als durchgezogene Linie, Al als
gepunktete Linie dargestellt. Als Grenzschichtbreite wird die Zone ge-
nommen, in der die jeweiligen Elementkonzentrationen zwischen 0.1 und
0.9 liegen.
maximal erreichte Fe-Konzentration mit den Ergebnissen f

ur das Nichtgleich-
gewichtsverhalten des Systems Fe/Al, so erh

alt man eine Erwartung bzgl. der
sich bildenden Phase in der legierten Schicht. Zun

achst wird die Bildung ei-
ner festen L

osung von Fe in Al erwartet, wobei allerdings nur maximal 7
at.% Fe im Al l

oslich sind. Wegen der geringen mittleren Ionenenergie im
Fe-Plasma wird die Mischwirkung gering sein, wodurch schon f

ur 0.24 nm
Fe eine maximale Konzentration von 25 at.% Fe erreicht wird, d.h. sowohl
die Grenze f

ur den amorphen, wie auch f

ur den kristallin-orthorhombischen
Zustand wird

uberschritten. Die 50%-Grenze wird mit  = 4  10
15
Fe/cm
2
( 0:47 nm)

uberschritten. Ab  = 2  10
16
Fe/cm
2
( 2:35 nm) werden
die ersten Monolagen reinen Eisens abgeschieden. Deponiert man nun wie-
der Al (Abbildung 5.6[b]), so wird das Fe durch die eindringenden Al-Ionen
nochmals durchmischt. Hierbei wird, wie bereits beobachtet, Fe durch r

uck-
gestreute Al Ionen weiter in die aufwachsende Schicht getrieben, was den
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Abb. 5.6: Simulation der Konzentrationsverteilung f

ur d

unne Fe-Lagen zwischen
dicken ( 16 nm) Al-Schichten. (a) Der Zustand nach der Deposition des
Eisens. Zwischen den beiden Graphen ist das experimentell gefundene
Nichtgleichgewichtsphasendiagramm abgebildet. (b) Durch die Abschei-
dung der n

achsten Lage Al, wird das Fe weiter stark vermischt. Zus

atz-
lich zu den kritischen Schichtdicken, d.h. jenen Schichtdicken, f

ur die die
maximal erzielte Fe-Konzentration eine der Phasengrenzen

uberschrei-
tet, sind auch die nalen Prole der in (a) simulierten Depositionen von
0.12 nm und 2.4 nm Fe eingezeichnet.
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Abb. 5.7: Simulation der Konzentrationsverteilung f

ur d

unne Al-Lagen. (a) Zu-
stand nach der Deposition des Aluminiums. (b) Nach einer weiteren De-
position von 11.8 nm Fe hat sich die Vermischung nur leicht verst

arkt,
da in diesem Fall kein R

uckstreueekt auftritt. Die d

unnen Linien kenn-
zeichnen die nalen Prole der vorangegangenen Depositionen von 1.3
nm, 3.2 nm und 5.3 nm (von unten nach oben), die nur leicht von den
endg

ultigen kritischen Schichtdicken (1.5 nm, 3.5 nm und 5.7 nm) ab-
weichen.
Mischungseekt deutlich erh

oht. Es lassen sich letztendlich folgende kriti-
sche Schichtdicken angeben: F

ur eine feste L

osung von Fe in Al liegt der
kritische Wert zwischen 0.12{0.24 nm deponiertem Fe. Bis 0.47 nm Fe sollte
die amorphe Phase gefunden werden, an die sich dann die orthorhombische
Phase und der

ubers

attigte krz Mischkristall anschlieen. Eine FeAl-artige
Zusammensetzung wird bei 1.1 nm erreicht. Eine Schicht reinen Eisens, die
durch die Grenzschichten vom Al abgegrenzt ist, wird ab 3.5 nm deponierten
Eisens erwartet.
F

ur d

unne Al-Schichten zwischen konstant dicken Fe-Lagen sind die Si-
mulationsergebnisse in Abbildung 5.7 dargestellt. Mit steigender Menge des
deponierten Aluminiums erwartet man hier zun

achst die Bildung des krz
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Mischkristalls, dann die Bildung der amorphen Phase und letztendlich den

Ubergang zum reinen Al. Anders als im vorherigen Fall bewirkt die erneute
Deposition von Fe auf die d

unne Al-Lage nur eine geringe weitere Vermi-
schung, was an den bereits diskutierten Unterschieden zwischen der Deposi-
tion Al!Fe und Fe!Al liegt. Aufgrund der ballistischen Vermischung kann
man erwarten, dass bis 3.5 nm deponierten Aluminiums der krz Mischkristall
gebildet wird. Bis 5.7 nm sollte sich eine amorphe Schicht ausbilden, die dann
von einem kfz Mischkristall abgel

ost wird. Eine geschlossene Al-Schicht kann
man ab 8.3 nm deponierten Aluminiums erwarten.
Zus

atzlich liefert die Simulation auch die Verluste w

ahrend des Prozes-
ses durch Zerst

aubung oder Reektion. Aus der Simulation l

asst sich erken-
nen, dass die Zerst

aubung von Teilchen durch die eintreenden Ionen im
Falle von
"
Al!Fe\ mit Y
Al
g
= 0:216 eine Gr

oenordnung h

oher ist, als f

ur
"
Fe!Al\ (siehe Tab. 5.2). Die h

ohere Zerst

aubungsausbeute f

ur
"
Al!Fe\ ist
wiederum auf den R

uckstreueekt zur

uckzuf

uhren, da durch die R

uckstreu-
teilchen viel mehr Ober

achenatome geeignet angestoen werden, was f

ur die
Zerst

aubung wichtig ist.
5.3 Struktur der Multischichten im Ausgangszustand
Nachdem das allgemeine Nichtgleichgewichtsverhalten des Systems Fe/Al ge-
kl

art wurde und mit Hilfe der Simulationen eine erste Erwartung bzgl. der
Vermischung existiert, ist es nun an der Zeit, die experimentellen Untersu-
chungen zu den Fe/Al-Multischichten zu pr

asentieren. Der allgemeineAufbau
der Multischichten besteht aus vier Fe- und drei Al-Schichten, die insgesamt
eine Dicke von etwa 100 nm haben sollten. Aus der Vorgabe, Systeme mit
einem Al Gehalt von insgesamt 10{30 at.% zu untersuchen, ergeben sich
dann die jeweiligen angestrebten Einzelschichtdicken. Als Substrat wurde
thermisch oxidiertes Silizium verwendet, wobei die Gesamtdicke der Oxid-
schicht etwa 500 nm betrug. Umdie Bildung von Eisensiliziden zu verhindern,
die die M

obauermessungen st

oren w

urden, wurde eine Al-Puerschicht de-
poniert, deren Dicke zwischen 5{50 nm lag. Als Oxidationsschutz dient eine
weitere, etwa 4 nm dicke Al-Lage auf dem Schichtstapel.
Am Anfang werden Multischichten diskutiert, deren Einzelschichtdicken
viel gr

oer sind, als die erwartete Durchmischung. Im Anschluss daran fol-
gen die Spezialf

alle, bei denen jeweils ein Element nur in geringer Menge
deponiert und daher vollst

andig durchmischt wurde.
Aus dem R

uckstreuspektrum einer solchen Multischicht (Abbildung 5.8)
erkennt man deutlich die Schichtstruktur, sowohl im Signal des Fe als auch
des Al. Das

Uberlappen der Signale der vier Fe-Lagen ist der geringen Tie-
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Abb. 5.8: R

uckstreuspektrum einer Multischicht, deren Einzellagen wesentlich
dicker sind, als die erwartete Durchmischung (Probe T.4 in Tabelle 5.3).
Die Ober

achenr

uckstreuenergien von Fe und Al sind als gestrichelte
Linien eingezeichnet.
Probe Design
T.1 Al(5 nm)-3 [Fe(22.5 nm)-Al(4 nm)]-Fe(22.5 nm)-Al(4 nm)
T.2 Al(5 nm)-3 [Fe(19 nm)-Al(6.5 nm)]-Fe(19 nm)-Al(4 nm)
T.3 Al(5 nm)-3 [Fe(17.5 nm)-Al(8 nm)]-Fe(17.5 nm)-Al(4 nm)
T.4 Al(5 nm)-3 [Fe(17 nm)-Al(11 nm)]-Fe(17 nm)-Al(4 nm)
M.1 Al(5 nm)-3 [Fe(27.8 nm)-Al(6 nm)]-Fe(27.8 nm)-Al(4 nm)
M.2 Al(50 nm)-3 [Fe(17.4 nm)-Al(8.3 nm)]-Fe(17.4 nm)-Al(4 nm)
M.3 Al(5 nm)-3 [Fe(21.5 nm)-Al(11 nm)]-Fe(21.5 nm)-Al(4 nm)
M.4 Al(5 nm)-3 [Fe(20.4 nm)-Al(12 nm)]-Fe(20.4 nm)-Al(4 nm)
M.5 Al(5 nm)-3 [Fe(18 nm)-Al(13 nm)]-Fe(18 nm)-Al(4 nm)
M.T Al(5 nm)-3 [Fe(16.3 nm)-Al(6.5 nm)]-Fe(16.3 nm)-Al(4 nm)
Tab. 5.3: Die Werte der Schichtdicken, die mit R

uckstreuspektrometrie ermittelt
wurden. Alle Proben wurden auf oxidiertem Silizium abgeschieden. Das
'T' bzw. 'M' im Probennamen zeigt an, ob die Probe sp

ater getempert
oder ionenstrahlgemischt werden soll.
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fenau

osung des Verfahrens zuzuschreiben und nicht als vollst

andige Durch-
mischung zu interpretieren. Die Gesamt

achendichte des Fe l

asst sich einfach
bestimmen, ebenso wie die der oberen Al-Lagen. Wie in Abschnitt 4.2.2 be-
schrieben, werden die Fl

achendichten in eine
"
RBS-Schichtdicke\ umgerech-
net, d.h. diejenige Dicke, die das reine Element in Bulkdichte haben w

urde.
Da es selbstverst

andlich zu einer Durchmischung kommen wird, sind diese
Werte als Anhaltspunkte zu betrachten, die anstelle der physikalisch pr

azise-
ren, aber unanschaulichen Fl

achendichte angegeben werden. Die RBS-Dicken
erlauben zudem den einfachsten Vergleich mit den Simulationen. F

ur die
Einzeldickenbestimmung im Fe werden vier Gaussprole an das Gesamtsi-
gnal angepasst. Da ihre Fl

achen nie mehr als 5% voneinander abweichen,
werden die Fe-Schichten als gleich dick behandelt, d.h. die Gesamt

achen-
dichte wird gleichm

aig auf die vier Schichten verteilt. Im Falle des Al wird
der Mittelwert aus den oberen Al-Lagen, deren Signale im Spektrum isoliert
liegen, genommen. Die Werte betragen in diesem Fall 17 nm f

ur Fe und 11
nm f

ur Al (siehe Probe T.4 in Tabelle 5.3). Im folgenden sind alle genannten
Schichtdicken RBS-Dicken, soweit es nicht explizit anders angegeben wird.
Den Einuss der Durchmischung zwischen den Fe- und Al-Schichten f

ur
diesen Schichtstapel erkennt man nun imM

obauerspektrum der Probe (Ab-
bildung 5.9[a]). Dort sieht man zun

achst das Teilspektrum des -Fe. Ein
weiterer Bestandteil des Spektrums sind insgesamt vier Sextette, die von
Fe-Kernen mit n = 1 : : : 4 n

achsten Al-Nachbarn stammen und die der Fe-
reichen Seite der Grenzschicht zugeordnet werden. Abbildung 5.9(b) zeigt
eine Gegen

uberstellung der experimentell ermittelten Wahrscheinlichkeiten
f

ur die Nachbarschaftskonguration (Fe mit n = 1 : : : 4 und  5) mit denen,
die auf Basis der ballistischen Simulation errechnet wurden. Man erkennt,
dass die experimentellen Werte f

ur n = 1 : : : 3 jeweils etwa doppelt so gro
sind, wie die berechneten. Es muss also mehr Al ins Fe eingedrungen sein als
ballistisch erwartet. Bzgl. der m

oglichen Verteilung des Al kann man folgern,
dass das Al tiefer ins Fe eingedrungen sein muss, denn es sind ja vor allem die
Anteile von Fe mit n = 1 : : : 3 angestiegen, welche f

ur Bereiche mit geringer
( 15 at.%) Al-Konzentration charakteristisch sind. Im M

obauerspektrum
fehlen zudem die Signale, die man von signikanten Bereichen mit einer Al-
Konzentration von 30-50 at.% erwartet h

atte. Das sind zum einen Beitr

age
magnetisch geordneten Eisens, dessen Hyperfeinmagnetfeld kleiner als 21.3 T
ist. Man m

usste also breitere Sextettlinien sehen, als tats

achlich im Spektrum
vorhanden sind. Die verbreiterten Sextettlinien lassen sich vollst

andig mit
den im lokalen Modell zugelassenen 5 diskreten Feldwerten { f

ur n = 0 : : : 4
Al-Nachbarn { beschreiben. Auch eine einzelne Linie, die f

ur Konzentrationen
nahe 50 at.% Al erwartet wird, fehlt in dem Spektrum.
Oensichtlich bleibt die Al-Konzentration in der Fe-reichen Grenzschicht-
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Abb. 5.9: (a) M

obauerspektrum der in Abbildung 5.8 gezeigten Multischicht
(Probe T.4 in Tab. 5.3). Die Messwerte sind als oene Kreise dargestellt,
die schwarze Linie ist die beste Anpassung. Diese setzt sich aus mehre-
ren Unterspektren zusammen, die vertikal verschoben dargestellt sind.
Das hellgrau unterlegte Sextett ist das Signal des -Fe, die dunkelgrau
unterlegten Sextette stammen von Fe mit n = 1 : : :4 Al-Nachbarn. Der
Beitrag des Fe in Al-reicher Umgebung ist das schraÆerte Dublett bei
v = 0 mm/s. (b) Eine Gegen

uberstellung der experimentell ermittelten
Nachbarschaftsverh

altnisse (hellgrau) mit denen, die aus dem simulier-
ten Konzentrationsprol (Abbildung 5.5) folgen (dunkelgrau).
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seite unterhalb von 30 at.% und steigt dann zur Al-reichen Grenzschichtseite
sehr steil an. Denkbar w

are, dass nach der ballistischen Phase des Mischens
noch eine Zone mit etwa 50 at.% Al vorhanden ist, und dann das Al w

ahrend
der chemischen Phase des Mischens und durch strahlenverst

arkte Diusion
weiter in das Fe eindringt, so dass die Al-Konzentration absinkt. Da es sich
bei Fe/Al um ein mischbares System handelt und zudem das Al sehr gut im
Fe l

oslich ist, sollten die thermodynamischen Kr

afte auf dieser Seite die Ver-
mischung, d.h. die Bildung von Al-Fe Paaren, f

ordern. F

ur ein vollst

andiges
Bild muss aber noch die Al-reiche Seite der Grenzschicht besprochen werden.
Die Al-reiche Seite der Grenzschicht wird im M

obauerspektrum im we-
sentlichen durch die Signale der unmagnetischen Fe-Kerne repr

asentiert. Als
einziger Beitrag l

asst sich ein Dublett ermitteln, dessen beide Peaks die glei-
che H

ohe haben. F

ur die Quadrupolaufspaltung kann man Werte zwischen
0.48{0.51 mm/s anpassen. Diese Unsicherheit kommt neben der geringen
Signalh

ohe durch die erh

ohte Linienbreite zustande, die hier 0.4 mm/s be-
tr

agt. Die Vergleichsspektren aus Abschnitt 5.1 hatten etwa 0.35 mm/s Li-
nienbreite. Ursache ist, dass in der Multischicht ein Konzentrationsgradient
vorliegt, d.h die gefundene Aufspaltung ist nur als ein Mittelwert zu betrach-
ten. Nimmt man die in Abschnitt 5.1 gefundenen M

obauerspektren als Ba-
sis, so korrespondiert das im Spektrum der Multischicht gefundene Dublett
mit einer Nichtgleichgewichtsverbindung mit einer mittleren Zusammenset-
zung von 75{80 at.% Al, die sich also genau an der Grenze zwischen dem
kristallinen und amorphen Zustand bendet. Die Frage nach der Struktur
der Al-reichen Grenzschichtseite muss also durch elektronenmikroskopische
Untersuchungen beantwortet werden. Zun

achst wird jedoch die Konzentrati-
onsverteilung weiter diskutiert.
Die experimentell gefundene Wahrscheinlichkeit f

ur Fe mit n  5 ent-
spricht der simulierten. Allerdings muss bezweifelt werden, dass der Kon-
zentrationsverlauf dem der Simulation entspricht. Gem

a der ballistischen
Simulation werden bei der Deposition von Al auf Fe durch den R

uckstreu-
eekt Fe-Atome weit in die aufwachsende Al-Schicht getrieben. Es sollten
also Signale von Fe im kfz Gitter des Al auftreten, wobei Fe-Monomere ein
Singulett und Dimere ein Dublett mit geringer Quadrupolaufspaltung (max.
0.37 mm/s) emittieren.Derartige Signale konnten nicht gefunden werden. Ein
Versuch, zus

atzlich zu dem im M

obauerspektrum gefundenen Dublett noch
zwangsweise ein Singulett an das gemessene Spektrum anzupassen, f

uhrte
bei mehr als 2% Fl

achenanteil zu einer deutlich sichtbaren Diskrepanz zwi-
schen Messung und Anpassung. Bzgl. der Frage eines versteckten Dubletts
mit geringer Quadrupolaufspaltung (0.37 mm/s), wie es Dimere oder krz-
kristalline Fe-Bereiche mit etwa 60-70 at.% Al-Beimischung zeigen, sei auf
den Abschnitt 5.3.1 verwiesen. Dort wird gezeigt, dass derartige Beitr

age die
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Abb. 5.10: (a) Ein m

ogliches Al-Konzentrationsprol (durchgezogene Linie), wel-
ches ausgehend von dem ballistisch simulierten (gepunktete Linie) die
experimentellen Befunde bzgl. der Konzentrationsverteilung ber

uck-
sichtigt. Das Al dringt wesentlich weiter in das Fe ein, als ballistisch
vorhergesagt. Als Folge entsteht ein sehr steiler Konzentrationsgradient
zur Al-reichen Grenzschichtseite. Dort bilden sich je nach Depositions-
sequenz unterschiedlich breite Zonen mit einer Konzentration von 75-85
at.% Al aus. Der

Ubergang zum reinen Al ist dann wiederum sehr steil.
(b) Die aus den Prolen folgenden Wahrscheinlichkeitsverteilungen f

ur
die Nachbarschaftskongurationen. Die dicken Balken kennzeichnen die
experimentell ermittelte Verteilung, die hellen d

unnen Balken die aus
dem modizierten Prol folgende. Zum Vergleich ist noch mit dunklen
d

unnen Balken die aus der ballistischen Simulation folgende Verteilung
eingezeichnet (siehe auch Abbildung 5.9).
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Quadrupolaufspaltung des angepassten Dubletts, welches einen Mittelwert
darstellt, reduzieren. In den hier diskutierten Multischichten werden aber
sehr hohe Werte f

ur die (mittlere) Quadrupolaufspaltung gefunden, so dass
hier der

uberwiegende Teil der Fe-Atome in der Al-reichen Grenzschichtseite
einem Gebiet mit 75-85 at.% Al zuzuordnen ist.
Abbildung 5.10(a) zeigt das von Tridyn errechnete Konzentrationspro-
l und ein den experimentellen Befunden angepasstes Prol. Die gesamte
Grenzschicht ist wesentlich breiter, als ballistisch erwartet, da das Al tiefer
ins Fe eindringt. Auf der Al-reichen Seite wird eine Art Plateau im Bereich
von 75-85 at.% Al angenommen. Der langsame, lineare Anstieg ber

ucksich-
tigt die experimentell gefundene Linienverbreiterung im M

obauerdublett.
Man erkennt, dass die f

ur dieses hypothetische Prol errechnete Wahrschein-
lichkeitsverteilung (Abbildung 5.10[b]) gut mit der experimentell ermittelten

ubereinstimmt.
Die Abweichungen von der ballistischen Erwartung zeigen deutlich die
Bedeutung der thermodynamischen Kr

afte. Da Al sehr gut in Fe l

osbar und
die Bildung von Fe-Al Paaren energetisch bevorzugt ist, wird die Durchmi-
schung in diesem Fall gef

ordert, d.h. das Al dringt weiter ins Fe ein. Im ther-
modynamischen Gleichgewicht ist Fe hingegen im Al quasi unl

osbar. Vom
thermodynamischen Standpunkt ist also die Bildung einer feste L

osung des
Fe im Al ung

unstig. Eine Al-reiche Zwangsmischung von Fe und Al, wie sie
nach dem ballistischen Mischen vorliegt, wird also w

ahrend der thermody-
namischen Phase des Mischens in reines Al und Gebiete mit etwa 80 at.% Al
zerfallen, die dann amorph w

aren. Ein zus

atzliches Argument f

ur eine Entmi-
schung und die verst

arkte Bildung der amorphen Phase ist die Fehlpassung
zwischen krz-Fe und kfz-Al, die durch eine amorphe Schicht minimiert wird.
F

ur ein vollst

andiges Bild von der Struktur der Multischichten ist noch
der Einsatz der Transmissionselektronenmikroskopie n

otig. Einerseits muss
die Frage gekl

art werden, welcher Phase nun das Dublett im M

obauerspek-
trum zuzuordnen ist, andererseits interessiert die Morphologie der Multi-
schicht und die Struktur des reinen Al, welches der M

obauerspektroskopie
verborgen bleibt. Abbildung 5.11 zeigt die

Ubersichtsaufnahme einer Probe
mit 11 nm dicken Al- und 21.5 nm dicken Fe-Schichten (M.3 in Tabelle 5.3).
Im folgenden wird das Substrat stets als
"
unten\ und der Kleber stets als
"
oben\ deniert. Man erkennt deutlich das Schichtpaket auf dem amorphen
SiO
2
, wobei das Fe aufgrund der h

oheren Ordnungszahl dunkler erscheint
als das Al. Sowohl die Fe- als auch die Al-Schichten sind polykristallin, wo-
bei die K

orner s

aulenf

ormig gewachsen sind. Zwischen den Schichten erkennt
man helle S

aume, die das S

aulenwachstum unterbrechen und selber keinerlei
Beugungskontrast zeigen, also amorph sind, was sp

ater noch durch Hoch-
au

osungsbilder best

atigt wird. Aus systematischen Gr

unden wird die Un-
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Abb. 5.11: TEM Hellfeldbild einer Probe mit 11 nm Al und 21.5 nm Fe (M.3
in Tabelle 5.3). Das SiO
2
-Substrat wird als
"
unten\ deniert. Die po-
lykristallin gewachsenen Fe- und Al-Schichten werden von amorphen
S

aumen getrennt, die keinen Beugungskontrast zeigen.
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Abb. 5.12: Beugungs- und Dunkelfeldbilder zu Abbildung 5.11. (a) Elektronenbeu-
gungsbild der gesamten Multischicht. (b) Invertiertes 111{Al Dunkel-
feldbild von der Probe. (c) Invertiertes 110{Fe Dunkelfeldbild von der
Probe.
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Abb. 5.13: Hochau

osungsbild einer Probe mit 12 nm Al und 20.4 nm Fe (M.4 in
Tabelle 5.3). Die Aufnahme beinhaltet die oberste Al-Lage des Schicht-
stapels und die angrenzenden Fe-Schichten. Das Bild ist so orientiert,
dass die Ober

ache des Pr

aparats in Richtung der Bildoberkannte liegt.
Im Grenzbereich zwischen Al und Fe-Schichten fehlen die Netzebenen,
d.h. die

Ubergangszonen sind amorph, wie schon Abbildung 5.11 zeig-
te. Die Hell-Dunkel Kontraste in der kristallinen Al-Schicht sind auf
Moire-Eekte zur

uckzuf

uhren.
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tersuchung zun

achst mit der Analyse bei normaler Vergr

oerung fortgesetzt.
Die Polykristallinit

at zeigt sich auch im Elektronenbeugungsbild der Mul-
tischicht (Abbildung 5.12[a]). Man erkennt diverse Ringe, von denen der in-
nerste einem Netzebenenabstand von 0.233 nm entspricht, was sehr gut mit
dem Literaturwert f

ur d
111
des Al

ubereinstimmt. Der n

achst gr

oere Ring
korrespondiert mit 0.203 nm Netzebenenabstand, was sowohl d
200
des Al, als
auch d
110
des Fe sein kann. Es sind ebenfalls die n

achsten Beugungsordnungen
zu erkennen, d.h. 222-Al und 400-Al bzw. 220-Fe. Die Intensit

atsverteilung
auf den Ringen ist stark inhomogen, d.h. die K

orner der Multischicht haben
eine bevorzugte Orientierung. Auf den beiden innersten Ringen sieht man
jeweils ein deutliches Maximum. Die Tatsache, dass sich diese Maxima ge-
gen

uber liegen, bedeutet, dass im Schichtstapel die entspechenden Ebenen
parallel zueinander sind. Da die 200-Al Ebenen nicht parallel zu den 111-Al
Ebenen liegen k

onnen, muss der weiter auen liegende Reex zu den 110-Fe
Ebenen geh

oren, was die Dunkelfeldbilder der Probe, f

ur die nur je einer der
beiden Ringe verwendet wurde, auch beweisen (Abbildung 5.12[b+c]).
Um die korrekte Orientierungsbeziehung zwischen Beugungs- und Hell-
feldbild zu bekommen, muss man den Elektronenstrahl des Mikroskops auf-
weiten, d.h. seine Divergenz erh

ohen, wodurch die Gr

oe der Beugungspunkte
so gro wird, dass man in ihnen das Abbild der Multischicht sieht. In diesem
Fall erkennt man, dass die 111-Al bzw. 110-Fe Netzebenen, die die Beugungs-
maxima erzeugen, parallel zur Ober

ache liegen. Der Grund f

ur diese Vor-
zugsorientierung liegt darin, dass diese beiden Ebenen die jeweils dichtesten
Ebenen f

ur Fe bzw. Al sind und die Ober

achenenergie der Schicht dadurch
minimiert wird. Wie also schon vermutet wurde, muss zwischen einer Fe-
und einer Al-Lage eine ganz besondere Fehlpassung

uberbr

uckt werden. So
korrespondieren die Atomabst

ande von 111-Al und 110-Fe sehr gut in [001]-
Richtung miteinander, allerdings gibt es eine erhebliche Fehlpassung entlang
der [110]-Achse, die durch die amorphe Al-reiche Grenzschichtseite gemildert
werden kann.
Um die Morphologie der Grenzschicht genauer zu untersuchen, bietet sich
der Einsatz von hochau

osender Mikroskopie an. Abbildung 5.13 zeigt eine
besonders gelungene Aufnahme an einer Multischicht mit 12 nm Al und 20.4
nm Fe (M.4 in Tabelle 5.3). Es wurden die oberste Al-Lage und deren

Uber-
gangsbereiche zu den Fe-Schichten abgebildt. Innerhalb der Al-Schicht sind
deutlich Netzebenen zu erkennen, deren Abstand mit Hilfe der Fouriertrans-
formation bestimmt wird. Es wurden 0.233 nm=d
111
von Al gefunden, was
mit dem Ergebnis der Elektronenbeugung

ubereinstimmt. Dieses ist eine wei-
tere Best

atigung daf

ur, dass kein Fe im Al gel

ost ist, denn in diesem Falle
w

urde das kfz Gitter komprimiert [27]. Die S

aume im

Ubergangsbereich zu
den Fe-Schichten zeigen hingegen keine Netzebenen, sind also amorph. Ih-
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re Morphologie unterscheidet sich deutlich voneinander. Zwischen unterer
Fe-Lage und dem Al l

asst sich deutlich ein etwa 3 nm breiter und relativ
glatter Streifen erkennen, in dem keinerlei Netzebenen sichtbar sind. Dieser

Ubergang entstand durch die Deposition von Al auf Fe (Al!Fe). Der Saum
zwischen Al und der oberen Fe-Lage entstand durch die Deposition von Fe
auf Al und ist oensichtlich d

unner als im Falle Al!Fe. Gleichzeitig ist er
aber sehr rauh, so dass keine Breite angegeben werden kann.
Dass die gefundenen amorphen Bereiche mit demM

obauerdublett korre-
spondieren, kann man durch folgende Absch

atzung untermauern: Ausgehend
von den Voruntersuchungen (Abschnitt 5.1) m

usste das M

obauerdublett
von einer amorphen Legierung mit einer mittleren Zusammensetzung von
Fe
20
Al
80
stammen. Aus der R

uckstreuspektrometrie ist nun der Gesamtge-
halt an Fe-Atomen in dem Schichtstapel bekannt (hier: 5:66  10
17
Fe=cm
2
),
und die M

obauerspektroskopie zeigt, dass von diesen Fe-Atomen 4.63% in
der amorphen Phase vorliegen, was 2:62  10
16
Fe=cm
2
entspricht. Bei der
vermuteten Zusammensetzung von Fe
20
Al
80
kommt man auf eine Gesamt-


achendichte (Fe und Al) dieser amorphen Verbindung in allen Grenzschich-
ten des Stapels von 1:3110
17
at=cm
2
. Das entspricht 20 nm, wenn man von
einer Volumendichte von  = 0:2
Fe
+ 0:8
Al
= 6:5  10
22
at=cm
3
ausgeht.
Diese Annahme einer mittleren Dichte ist bekanntermaen f

ur metallische
Legierungen gut erf

ullt. Der Schichtstapel enth

alt insgesamt 8 Grenzschich-
ten, so dass jede amorphe Al-reiche Grenzschichtseite etwa 2.5 nm Breite
haben soll, wobei in diesem Fall der Unterschied zwischen den beiden Depo-
sitionssequenzen nicht ber

ucksichtigt wird. Dieser mittlere Wert stimmt mit
den beobachteten Werten f

ur die amorphen Zonen gut

uberein, so dass man
folgern darf, dass diese eine mittlere Zusammensetzung von Fe
20
Al
80
haben
und mit dem Dublett im M

obauerspektrum korrespondieren.
Wie schon erw

ahnt, h

angen Breite und Rauhheit der amorphen Al-reichen
Grenzschichtseite von der Depositionssequenz (Fe!Al oder Al!Fe) ab. Bzgl.
der Breite der Grenzschicht wird dieser Eekt qualitativ auch von der Si-
mulation vorhergesagt. Wie bereits dargelegt, sind die Ursachen die unter-
schiedlichen Massen und Energien der Ionen in den beiden F

allen Fe!Al
und Al!Fe. Die ballistischen Eekte erkl

aren, warum die Al-reichen Grenz-
schichtseiten unterschiedliche Ausdehnungen haben. Die tats

achliche Kon-
zentrationsverteilung wird dann allerdings entscheidend durch die thermo-
dynamischen Kr

afte beeinusst. In beiden F

allen ndet auf der Al-reichen
Seite der Grenzschicht eine Umverteilung zu einer relativ homogenen Kon-
zentration von etwa 80 at.% Al statt, so dass die amorphe Phase vorliegt.
Dass sich nun die Rauheit der Grenzschicht je nach Depositionssequenz so
stark voneinander unterscheidet, ist ebenfalls den unterschiedlichen L

oslich-
keiten von Al in Fe und umgekehrt geschuldet. Mit jedem Ablationspuls
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erreicht eine gewisse Menge an Teilchen das Substrat. Im Vergleich zu der
Zahl an Atomen, die auf der Targetober

ache liegen, ist ihre Anzahl ge-
ring, so dass man sie sich als in eine Wirtsmatrix eindringende Fremdatome
vorstellen darf. Diese l

osen nun Kollisionen aus, so dass sich an der Ober-


ache zun

achst eine Mischungszone ausbildet, in der sich sehr viele Teilchen
in ungeordneter Bewegung benden. Im Falle von Al!Fe dringen Al Ionen
in Fe ein und benden sich dort in einem Gebiet, wo sie prinzipiell l

osbar
sind. In diesem Fall verst

arken die thermodynamischen Kr

afte sogar noch
die Durchmischung, wie bereits dargelegt wurde. Somit ist es auch denk-
bar, dass nachdem alle Teilchen zur Ruhe gekommen sind, eine eher glatte
Ober

ache vorliegt. Im Falle von Fe!Al nden sich die eingedrungenen Fe
Ionen allerdings in einer Umgebung wieder, in der sie sich keineswegs im
Wirtsgitter l

osen k

onnen, so dass die thermodynamischen Kr

afte eine lokale
Anreicherung des Fe bewirken werden, die selbstverst

andlich auch lateral {
d.h. parallel zur Schichtober

ache { stattndet. Nach den ersten Beschich-
tungspulsen sind also auf der Ober

ache Bereiche reinen Aluminiums und
Gebiete vorhanden, wo das Al durch das zwangsweise einlegierte Fe amor-
phisiert wurde. Nach experimentellen Untersuchungen von Tselev [94] l

asst
sich zudem amorphes Fe
20
Al
80
deutlich schlechter zerst

auben, als reines Al.
Das wird die Rauigkeit der Grenzschicht w

ahrend der fortgesetzten Deposi-
ton noch weiter verst

arken.
Abschlieend muss noch bemerkt werden, dass die Fe-reiche Seite der
Grenzschicht nicht im TEM erkennbar ist, sondern Fe-Schicht und Fe-reiche
Grenzschicht als eine Einheit gesehen werden. Dadurch sind die im TEM ge-
sehenen
"
Fe\-Schichtdicken auch stets etwas h

oher, als die durch R

uckstreu-
spektrometrie bestimmten.Wieso ist eine Trennung hier unm

oglich, w

ahrend
Al und amorphe Al-reiche Grenzschicht sehr gut voneinander zu trennen
sind? Das liegt zum einen daran, dass hier die Struktur von Fe-Schicht und
Fe-reicher Grenzschicht jeweils das krz Gitter ist, also kein Beugunsgkontrast
vorliegt. Bei hinreichend groem Al-Gehalt ( 30 at.%) sollte man aber zu-
mindest einen Materialkontrast sehen, d.h. die Fe-reiche Grenzschichtseite
m

usste heller erscheinen, als die reine Fe-Schicht (siehe auch Abbildung 5.18
in Abschnitt 5.3.2). Dass dieser Materialkontrast zwischen reinem Fe und
Fe-reicher Grenzschicht fehlt, unterst

utzt die Ergebnisse der M

obauerspek-
troskopie, demzufolge die Al-Konzentration auf der Fe-reichen Seite nicht
h

oher als 30 at.% sein kann.
5.3.1 Strukturbildung bei sehr d

unnen Fe-Schichten
Verringert man die Schichtdicke eines Elementes unter die gefundene Breite
der Grenzschicht, so werden sich zwangsl

aug neue Strukturen einstellen,
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wie man schon aus den ballistischen Simulationen sah. Rekapituliert man
das Bild der Multischichten mit sehr dicken Einzellagen (z.B. Abbildung
5.11), so wird man erwarten, dass bei immer d

unner werdenden Fe-Schichten
quasi der Kern der Fe-Lagen entfernt wird. Die Grenzschicht wird davon
jedoch nicht ber

uhrt. Bei einer gewissen kritischen Fe-Schichtdicke ber

uhren
sich die beiden Fe-reichen Grenzschichtseiten, d.h. man hat nur noch eine
Fe-reiche Legierungsschicht die durch amorphe, Al-reiche Schichten von den
reinen Al-Schichten getrennt ist.
Ab diesem Punkt wird eine weitere Verringerung der deponierten Fe-
Schichtdicke dazu f

uhren, dass die maximale Fe-Konzentration der Legie-
rungsschicht immer weiter absinkt. Die beiden Durchmischungszonen, die
bei der Depostion des Fe und der anschlieende Al-Deponierung entstehen,

uberlappen also immer st

arker.
Die hier untersuchten Systeme haben den Aufbau SiO
2
-Al-9[Fe-Al], wo-
bei die jeweilige Fe-Schichtdicke zwischen 3.4 nm und 1.1 nm liegt. Betrachtet
man die M

obauerspektren dieser Schichtsysteme in Abbildung 5.14(a), so
sieht man, dass bereits in der Multischichtmit den dicksten Fe-Schichten, d.h.
3.4 nm deponiertes Fe, praktisch kein reines Fe mehr vorhanden ist. Im Ge-
genteil ist das Fe derart stark mit Al vermischt worden, dass etwa ein Drittel
des Gesamtspektrums von unmagnetischem Fe in Form eines Dubletts be-
legt werden (siehe auch Abbildung 5.15[a]). Gem

a der Hyperfeinparameter
(Abbildung 5.15[b]) handelt es sich um amorphes Fe
20
Al
80
.
Der Rest des M

obauerspektrums zeigt Signale von Fe, das seine magneti-
sche Ordnung noch nicht vollst

andig verloren hat und ein sehr breites Sextett
erzeugt. Die Al-Konzentration in diesen Bereichen ist also so hoch, dass der
aus dem lokalen Modell folgende strenge Zusammenhang zwischen der Zahl
der n

achsten Al-Nachbarn n und dem Hyperfeinmagnetfeld B nicht mehr
gilt. Durch die hohe Al Konzentration ist die magnetische Kopplungst

arke
zwischen den Spins reduziert, so dass thermischeFluktuationen eine Umorier-
tierung bewirken k

onnen. Das am Kernort gemessene Feld ist also nur noch
ein zeitlicher Mittelwert der von den lokal variierenden Kopplungsst

arken
abh

angt, wodurch eine breite Verteilung der Messwerte f

ur das Hyperfein-
magnetfeld entsteht. Diese Hyperfeinfeldverteilung p(B) (Abbildung 5.14[b])
kann man ermitteln, indemman ein Ensemble von Sextetten mitB = 5 : : : 35
T und B = 0:5 T an das Gesamtspektrum anpasst. Die jeweilige Gewich-
tung der Sextette ergibt dann die Verteilung p(B). Im weiteren Verlauf sollen
der Mittelwert dieser Verteilungen und deren relativer Anteil am Gesamt-
spektrum in Abh

angigkeit von der Fe-Schichtdicke diskutiert werden.
Man kann die Befunde f

ur die Schicht mit Fe-Einzelschichtdicken von
3.4 nm wie folgt interpretieren: Die amorphen Al-reichen Grenzschichtseiten
sind noch intakt, aber die Fe-reichen Grenzschichtseiten

uberlappen sich be-
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Abb. 5.14: M

obauerspektren von Systemen mit d

unnen Fe-Schichten. (a) Bis zu
einer Fe-Schichtdicke von 1.6 nm ist alles Fe in unmagnetischer Umge-
bung (siehe Abbildung 5.15 f

ur die Hyperfeinparameter), daher wurde
die Messung im inneren Geschwindigkeitsbereich durchgef

uhrt. (b) Ab
2.0 nm deponierter Fe-Schichtdicke ndet man auch Anteile magneti-
schen Eisens, die eine breite Hyperfeinfeldverteilung (c) aufweisen. Zur
Orientierung wurde das Signal des -Fe mit gepunkteter Linie mit ein-
gezeichnet.
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Abb. 5.15: Auswertung der M

obauerspektren in Abh

angigkeit von der Fe-
Schichtdicke: (a) Fl

achenanteil des Dubletts (Kreise), Fl

achenanteil der
Hyperfeinfeldverteilung (Quadrate) und der Mittelwert des Hyperfein-
feldes (Dreiecke). Von 3.4 nm bis 2.0 nm Fe-Schichtdicke besteht ein
einfacher linearer Zusammenhang. Mit sinkender Fe-Schichtdicke steigt
die Durchmischung des Eisens mit Al, d.h. der Anteil des Dubletts
nimmt zu, w

ahrend der Anteil und der Mittelwert der Hyperfeinvertei-
lung abnimmt. Von 2.0 nm auf 1.6 nm erfolgt ein abrupter

Ubergang.
Es ist nur noch unmagnetisches Fe vorhanden. (b) Die Hyperfeinpa-
rameter des Dubletts, welches in allen Spektren gefunden wird und
f

ur  1:6 nn Fe der alleinige Bestandteil des M

obauerspektrums ist.
Gef

ullte Kreise markieren die Isomerieverschiebung (I), Quadrate die
Linienbreite ( ) und Dreiecke die Quadrupolaufspaltung (). F

ur die
Spektren der Multischichten mit weniger als 2.0 nm sind die Werte ei-
nes
"
Mittelwert\-Dubletts dargestellt, das die beiden in Abbildung 5.14
zu sehenden Teilspektren in sich vereint.
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reits so sehr, dass eine Fe-reiche Legierungsschicht entsteht, deren mittlerer
Al-Gehalt mit etwa 25 at.% abgesch

atzt werden kann, wenn man die ent-
sprechende Binominalverteilung mit der gemessenen Hyperfeinfeldverteilung
vergleicht. In beiden Verteilungen gibt es nur wenig Fe mit n = 0 (B = 33
T) und der Anteil f

ur n = 1 (B = 30:5 T) liegt nur etwas unterhalb des
Maximums bei n = 2 (B = 28 T).
In Abbildung 5.15 ist die Entwicklung der Parameter der M

obauer-
spektren in Abh

angigkeit von der Fe-Schichtdicke zusammengefasst. Man
erkennt, dass ausgehend von der dicksten Fe-Schicht (3.4 nm) der Mittel-
wert des Hyperfeinfeldes und der Fl

achenanteil des magnetisch geordneten
Eisens mit der Schichtdicke absinken (Abbildung 5.15[a]). Das entspricht
der Erwartung, dass d

unnere Fe-Schichten st

arker vom Al durchmischt wer-
den und somit das mittlere magnetische Hyperfeinfeld geringer ist. Zudem
steigt mit dem Vermischungsgrad der Anteil des unmagnetischen Eisens, was
hier die Fl

achenanteile zugunsten des Dubletts verschiebt. Mit sinkender Fe-
Schichtdicke verringert sich auch die Quadrupolaufspaltung im Dublett von
0.48 mm/s bei 3.4 nm deponierten Fe auf 0.45 mm/s bei 2.0 nm Fe (Abbil-
dung 5.15[b]). Da gleichzeitig aber die Linienbreite ansteigt, kann man die
gemessene, verringerte Aufspaltung als einen Mittelwert verstehen, der aus
der

Uberlagerung zweier Signale entsteht: zum einen das der amorphen Al-
reichen Grenzschichtseite (  0:48 mm/s) und zum anderen das des krz
Eisens, das mehr als 60 at.% Al enth

alt (  0:38 mm/s). Mit sinkender
Fe-Schichtdicke bildet sich immer mehr Fe, das in kristalliner, krz Struktur
vorliegt, aber durch eine hohe Beimischung von Al unmagnetisch geworden
ist. Daher steigt in den beobachteten Dubletts der Anteil des Teilspektrums
geringerer Quadrupolaufspaltung, was sich in einer Reduzierung der gemes-
senen mittleren Aufspaltung

auert. Zus

atzliche Unterst

utzung erh

alt diese
Interpretation von den Ergebnissen f

ur die beiden d

unnsten Fe-Schichtdicken,
wo nur noch unmagnetisches Fe vorliegt. Diese sollen jetzt diskutiert werden.
War die Entwicklung der Fl

achenanteile und des Mittelwerts der Feldver-
teilung von 3.4 nm deponierten Eisens bis 2.0 nm linear verlaufen, so erfolgt
dann ein abrupter

Ubergang im M

obauerspektrum von 2.0 nm nach 1.6 nm
Fe. W

ahend in ersterem Falle noch etwa die H

alfte des Eisens in magneti-
scher Umgebung lagen, sind in letzteremFall alle Fe-Kerne in unmagnetischer
Umgebung. Man kann dies durch einen Zusammenbruch der magnetischen
Kopplung erkl

aren, wie er auch bei anderen Experimenten f

ur Fe/Al Nicht-
gleichgewichtslegierungen im Bereich um 50 at.% Al gefunden wird (siehe
z.B. [24, 79, 26]).
Die M

obauerspektren wurden nun im inneren Geschwindigkeitsbereich
aufgenommen, was die Au

osung auf der Geschwindigkeitsachse erh

oht, da
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Abb. 5.16: Die Nachbarschaftskongurationen gem

a ballistischer Simulation f

ur
d

unne Fe-Schichten. Die aus den simulierten Konzentrationsprolen
(siehe Abbildung 5.6 in Abschnitt 5.2) folgenden Wahrscheinlichkeits-
verteilungen f

ur die Nachbarschaftskonguration sind f

ur die jeweiligen
Fe-Schichtdicken mit unterschiedlich grauen Balken dargestellt (ganz
links jeweils 1.1 nm, ganz rechts jeweils 3.4 nm Fe, siehe auch die Le-
gende).
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die Zahl der Intervalle d.h. die Zahl der Kan

ale des Vielkanalanalysators
gleich bleibt, sich diese nun aber nur noch auf etwa v = 1:8 mm/s auf-
teilen. Bzgl. der Auswertung dieser Spektren zeigt sich, dass man einerseits
jeweils ein einzelnes Dublett mit hoher Linienbreite (  = 0:42 mm/s, siehe
Abbildung 5.15[b]) anpassen k

onnte, was, wie bereits oben erw

ahnt, einen
Mittlerwert darstellt. Orientiert man sich an der geringeren Linienbreite und
den Quadrupolaufspaltungen der Vergleichsspektren aus Abschnitt 5.1, so
kann man aber auch, wie in Abbildung 5.14(a) demonstriert, tats

achlich zwei
Komponenten an das Gesamtspektrum anpassen. Ein Dublett repr

asentiert
dabei die kristallinen, Fe-reicheren Anteile ( = 0:38 mm/s,   = 0:33 mm/s,
I = 0:31 mm/s), das andere die amorphen, Al-reichen Zonen ( = 0:48
mm/s,   = 0:33 mm/s, I = 0:12 mm/s). F

ur 1.6 nm deponiertes Fe ist
der Fl

achenanteil des Dubletts der krz-kristallinen Phase 73%, w

ahrend die
amorphe Phase 27% des Gesamtspektrums belegt. Die erwartete mittlere
Quadrupolaufspaltung w

are also 0.40 mm/s (0:730:38 + 0:270:48 mm/s).
Im Falle von 1.1 nm deponiertem Fe verschiebt sich dieses Verh

altnis zu 32%
krz und 68% amorphe Phase, ensprechend verschiebt sich der erwartete Mit-
telwert auf 0.45 mm/s. Die in Abbildung 5.15(b) dargestellten gemessenen
mittleren Werte der Quadrupolaufspaltung stimmen damit gut

uberein.
L

asst sich nun auch f

ur d

unne Fe-Schichten ein starker Einuss thermo-
dynamischer Kr

afte sehen, wie er im vorgehenden Abschnitt 5.3 gefunden
wurde? Vergleicht man die gemessene Durchmischung mit den Erwartungen
aus den ballistischen Simulationen, so zeigt sich erneut, dass Al st

arker als
erwartet ins Fe eindringt. So h

atte man f

ur 3.1 nm Fe ( 2:6 10
16
Fe/cm
2
)
einen hohen Anteil von Fe mit n = 0 erwartet, wie man in Abbildung 5.16
sieht. Im Experiment hingegen wird davon nur ein sehr geringer Anteil ge-
funden, die Mehrheit die Fe-Atome hat 2 Al Nachbarn (B = 28 T, siehe
Abbildung 5.14[b]).
5.3.2 Strukturbildung bei sehr d

unnen Al-Schichten
Um die Strukturbildung bei d

unnen Al-Schichten zu studieren, wurde ein
Schichtstapel aus konstant dicken Fe-Schichten und Al-Lagen variabler Dicke
angefertigt und mit R

uckstreuspektrometrie und Transmissionselektronenmi-
kroskopie untersucht. Die mittels R

uckstreuspektrometrie (Abbildung 5.17)
bestimmten Al-Schichtdicken sind in Tabelle 5.4 zusammengestellt. In der
TEM-Aufnahme (Abbildung 5.18[a]) erkennt man K

orner, die vom Substrat
ausgehend bis zur 7.3 nm dickenAl-Schicht durchwachsen und erst dort durch
einen amorphen Saum unterbrochen sind. Bis zur vorhergehenden Schicht-
dicke von 3.3 nm ist das Al also nach der Deposition derartig mit Fe ver-
mischt, dass die resultierende Legierungsschicht eine Zusammensetzung hat,
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Abb. 5.17: R

uckstreuspektrum einer Multischicht mit variablen Al-Lagen. Die bei-
den d

unnsten Al-Lagen lassen sich nicht mehr au

osen, sind aber im
TEM-Hellfeldbild (Abbildung 5.18[a]) zu erkennen (siehe auch Tabelle
5.4).
No. 1 2 3 4 5 6
=10
16
at=cm
2
8.3 4.4 2.0 1.1 n.E. n.E.
d
RBS
/nm 13.7 7.3 3.3 1.9 n.E. n.E.
Tab. 5.4: Die mit Hilfe von R

uckstreuspektrometrie ermittelten Fl

achendichten
und die daraus resultierenden Schichtdicken. Die beiden d

unnsten Al-
Lagen lassen sich nicht mehr au

osen.
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Abb. 5.18: TEM-Aufnahmen der Multischicht mit variablen Al-Lagen. (a) In der

Ubersichtsaufnahme erkennt man K

orner, die bis zur zweitobersten Al-
Lage durchwachsen. (b) Ausschnitt der beiden dicksten Al-Lagen (7.3
und 13.7 nm). Die oberste Lage ist kristallin und hat amorphe S

aume
zu den benachbarten Fe-Lagen. Die n

achst d

unnere Al-Lage ist durch
beidseitig eingedrungenes Fe weitgehend amorphisiert, wobei einige kri-
stalline Inseln gefunden werden.
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die eine krz Struktur erm

oglicht, d.h c
Al
 70 at.%. Dass die Mischschich-
ten derart stark mit Al angereichert sind, sieht man daran, dass sie deutlich
heller erscheinen, als die Fe-Schichten.
Die n

achst dickere Schicht (7.3 nm nach R

uckstreuspektrometrie) ist wei-
testgehend amorph, wobei aber vereinzelt kristalline Inseln gefunden werden
(Abbildung 5.18[b]). In diesemFalle

uberlappen also die beiden amorphen Al-
reichen Seiten der Grenzschichten zu einer amorphen Fe
20
Al
80
Schicht. Ledig-
lich an einigen Stellen nden sich Inseln kristallinen Aluminiums. Wie schon
an anderen Multischichten demonstriert, besteht die dickste Al-Einzelschicht
aus einer durchgehenden kristallinen Schicht, die durch zwei amorphe B

ander,
n

amlich den Al-reichen Grenzschichtseiten, von den Fe-Lagen getrennt wird.
Mit dem jetzt vorhandenen Wissen l

asst sich die Struktur der restlichen
hergestellten Multischichten nun verstehen und in die oben dargestellten Zu-
sammenh

ange einordnen. In Abbildung 5.19 sind TEM-Aufnahmen dreier
weiterer Multischichten pr

asentiert, deren Al-Schichten zwischen 4 nm und
8.3 nm variieren.
Es l

asst sich erkennen, dass bei der Multischicht mit d
Al
= 4 nm (T.1,
Abbildung 5.19[d]) die Al-Schichten durch die Duchmischung w

ahrend der
Deposition komplett amorphisiert wurden. Da kein kristallines Al vorhan-
den ist, kann man die Zusammensetzung in der amorphen Schicht aus den
Ergebnissen der M

obauer- und R

uckstreuspektrometrie absch

atzen. Die ge-
messene Fl

achendichte f

ur das pro Schicht deponierte Al ist 2:410
16
Al/cm
2
,
wobei ein gewisser Teil davon ins Fe eingedrungen ist. Ausgehend von der
Fe-Gesamt

achendichte (7:7  10
17
Fe/cm
2
) betr

agt der Teil, der gem

a
M

ossbauerspektrometrie n = 1 : : : 4 Al-Nachbarn hat, 0:16  7:7  10
17

1:210
17
Fe/cm
2
. Jede der drei Al-Schichten tritt zweimal Al an die angren-
zenden Fe-Schichten ab, ausserdem muss man noch die oberen und unteren
Al-Puerschicht als
"
halbe\ Schicht ber

ucksichtigen, da auch von dort Al
ins Fe eindringen wird. Pro Al-Schicht sind also 1:2  10
17
=4 = 3  10
16
Fe/cm
2
mit Al legiert. F

ur die mittlere Zusammensetzung der Fe-reichen
Grenzschichtseite ist Fe
85
Al
15
eine brauchbare Annahme, da in diesem Fall
die Mehrheit der Fe-Atome einen n

achsten Al-Nachbarn hat und die Verh

alt-
nisse f

ur n = 2 : : : 4 den durch M

obauerspektroskopie gefundenen Werten in
der Tendenz folgen. Demnach w

aren 0:15310
16
= 4:510
15
Al/cm
2
im Fe.
Als Fl

achendichte f

ur das Al im amorphen Gebiet verbleiben also etwa 210
16
Al/cm
2
. Die Fl

achendichte von Fe im Al-reichen Gebiet ist gem

a M

obauer-
und R

uckstreuspektrometrie 7:7  10
17
 0:037  2:8  10
16
Fe/cm
2
. Diese
verteilt sich auf 3 Al-Schichten, sowie zwei
"
halbe\ Schichten, da auch in die
beiden Al-Puerschichten Fe eindringen wird (also 2:8  10
16
=4 = 7  10
15
Fe/cm
2
). Man kommt f

ur die amorphen Schichten auf eine mittlere Zusam-
mensetzung von etwa Fe
26
Al
74
. Hier ndet sich ein erster Hinweis darauf,
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Abb. 5.19: (a) TEM-

Ubersichtsaufnahme einer Multischicht mit 8.3 nm dicken Al-
Lagen. Es sind zahlreiche
"
Inseln\ in den ansonsten amorphisierten
Al-Lagen zu nden. (b) Hochau

osungsaufnahme einiger Inseln. (c)

Ubersichtsaufnahme einer Multischicht mit 6 nm Al -Schichtdicke. (d)

Ubersichtsaufnahme einer Multischicht mit 4 nm Al-Schichtdicke.
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dass im Falle sehr d

unner Schichten der amorphe Zustand oensichtlich mit
Fe

ubers

attigt werden kann. Denkbar ist, dass nach der Deposition von Al ei-
ne amorphe Schicht mit einer mittleren Zusammensetzung von etwa Fe
20
Al
80
vorhanden war und diese bei der nachfolgenden Deposition von Fe zus

atz-
lich mit Fe angereichert wird. Dass nun, anders als bei den ionenstrahlge-
mischten Systemen aus Abschnitt 5.1, keine Rekristallisation einsetzt, liegt
oenbar am sehr hohen Anteil der Ober

achenergie in dieser d

unnen Schicht.
In aller Deutlichkeit zeigt sich dieser Eekt sp

ater beim Ionenstrahlmischen
(Abschnitt 5.4).
Die Multischicht mit 6 nm Al-Lagendicke (M.1, Abbildung 5.19[c]) zeigt
ebenfalls durchgehend amorphe Schichten zwischen den Fe-Schichten, d.h.
alles deponierte Al ist entweder ins Fe eingedrungen und bildet dort die
krz Mischkristallphase der Fe-reiche Grenzschichtseite oder ist mit Fe der-
art legiert, dass die amorphe Phase entsteht. Wiederholt man die obige
Absch

atzung, so kommt man hier auf eine mittlere Zusammensetzung von
etwa Fe
20
Al
80
, d.h. durch die insgesamt erh

ohte Menge an deponierten Al
ndet keine

Ubers

attigung mit Fe statt.
Auch in der Multischicht mit 8.3 nm (Abbildung 5.19[a]) sind die ur-
spr

unglichen Al- Schichten weitgehend durch Fe amorphisiert worden, al-
lerdings existieren hier im zentralen Teil der Schicht Al Inseln, (Abbildung
5.19[b]) die im Vergleich zu der 7.3 nm dicken Al-Schicht gr

oer und zahl-
reicher sind. Da die Menge des kristallinen Aluminiums nicht quantiziert
werden kann, ist eine Absch

atzung der Zusammensetzung im amorphen Ge-
biet nicht m

oglich. Aufgrund der bisherigen Ergebnisse an den zu Begin des
Abschnitts 5.3 besprochenen Systemen mit geschlossenen Al-Schichten und
amorphen S

aumen kann man aber davon ausgehen, dass die amorphen Ge-
biete eine mittlere Zusammensetzung von Fe
20
Al
80
haben. Mit zunehmender
Al-Schichtdicke nimmt also die Zahl und Gr

oe der Inseln zu und schlie-
lich erfolgt der

Ubergang zu einer geschlossenen kristallinen Al-Schicht mit
amorphen Grenzzonen. Die kritische Grenze hierf

ur liegt zwischen 8.3 nm
und 11 nm Al-Lagendicke. In Tabelle 5.5 sind die kritischen Schichtdicken,
die aus den Tridyn Simulationen folgen, den Werten gegen

ubergestellt, die
experimentell beobachtet wurden.
Im folgenden werden Schichten, die im Ausgangszustand geschlossene
Schichten reinen Aluminiums besitzen, als
"

uberkritisch\ bezeichnet. Schich-
ten, deren Al-Schichtdicke unterhalb des kritischen Wertes liegt, werden als
"
unterkritisch\ bezeichnet.
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Experiment Struktur Tridyn
d
Al
(nm) d
Al
(nm)
3.3

uberdehnter krz Mischkristall  3.5
4.0 { 6.0 vollst

andig amorph 3.5 { 5.7
7.3 amorph, vereinzelt Al-Inseln
8.3 amorph, verst

arkt Al-Inseln
 11.0 geschlossene Al-Schicht  8.3
Tab. 5.5: Zusammenfassung der kritischen Al-Schichtdicken und der Vergleich mit
den Werten, die aufgrund der Simulationen erwartet wurden. Gem

a
Tridyn soll zwischen 5.7{8.3 nm ein kfz Mischkristall, d.h. eine feste
L

osung von Fe in Al gebildet werden. Experimentell ndet man hingegen
amorphe Schichten, in denen sich Al-Inseln benden.
5.3.3 Zusammenfassende Interpretation zu Wachstum und
Strukturbildung
Mit den angesammelten Ergebnissen kann man nun ein zusammenfassen-
des Bild vom Wachstum der Schichten und der stattndenden Strukturbil-
dung entwerfen. Ausgangspunkt der

Uberlegungen war die Untersuchung des
Nichtgleichgewichtsverhalten des Systems Fe/Al. Aus den ballistischen Simu-
lationen ergibt sich eine erste Erwartung bzgl. der Konzentrationsverteilung
innerhalb der Grenzschicht. Dieses Bild beschreibt die Deposition als ein
Durchmischen und Anreichern der Substratober

ache mit dem jeweils depo-
nierten Element von Laserpuls zu Laserpuls. In der Grenzschicht erwartet
man dann eine Abfolge der ermittelten Nichtgleichgewichtsphasen. F

ur die
Deposition von Al auf Fe bedeutet das, dass auf -Fe der krz Mischkristall
folgt, der mit ansteigender Al-Konzentration imM

obauerspektrum erst brei-
ter werdende Sextettlinien, dann eine Einzellinie und schlielich ein Dublett
mit etwa 0.4 mm/s Aufspaltung zeigen sollte. Darauf folgt die amorphe Pha-
se, der kfz Al-Mischkristall und letztendlich das reine Al. Es ist zudem ein
eindimensionales Modell, d.h. neue Grenzschichtphasen treten nicht lateral
verstreut, sondern Monolage f

ur Monolage auf.
Die davon abweichenden experimentellen Ergebnisse zeigen jedoch den
starken Einuss der thermodynamischen Kr

afte auf die Strukturbildung. Das
immer wiederkehrende
"
Motiv\ ist dabei die prinzipielle Inkompatibilit

at von
kfz-Al und krz-Fe untereinander und die Tatsache, dass die krz Struktur des
Fe wesentlich exibler ist, als die dichte kfz Struktur des Al. Die daraus resul-
tierenden stark unterschiedlichen L

oslichkeiten von Fe in Al und umgekehrt
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bewirken eine deutliche Umverteilung der Elemente innerhalb des ballistisch
durchmischten Bereiches.
Auf der Fe-reichen Seite der Grenzschicht dringt etwa doppelt soviel Al
ins Fe wie erwartet. Als Phase bildet sich ein ungeordneter krz Mischkristall.
Es konnte durch einen Vergleich mit ballistischen Simulationen die Bedeu-
tung der thermodynamischen Kr

afte erstmals halbquantitativ gezeigt und
ein realistisches Konzentrationsprol vorgeschlagen werden. Es konnte ferner
gezeigt werden, dass die maximale Al-Konzentration auf der Fe-reichen Seite
auf etwa 30 at.% Al beschr

ankt sein muss.
Auf der Al-reichen Seite der Grenzschicht ndet sich etwa soviel Fe, wie
man aufgrund der Simulationen erwartet h

atte, allerdings hat sich oenbar
eine relativ homogene Konzentration ausgebildet. Wenn auch das gemesse-
ne M

obauerdublett als ein Mittelwert interpretiert werden muss, zeigt doch
der hohe Wert der Quadrupolaufspaltung, dass f

ur Multischichten mit dicken
Fe-Schichten die amorphe Phase dominiert. Zus

atzlich haben Projektpartner
im SFB mit Hilfe analytischer Elektronenmikroskopie in der amorphen Zone
tiefenabh

angige Zusammensetzungen von 70{87 at.% Al gefunden, was mit
der hier abgesch

atzten mittleren Zusammensetzung von 80 at.% Al sehr gut

ubereinstimmt und ferner zeigt, dass sich im amorphen Gebiet die Zusam-
mensetzung nur langsam

andert [31].
Zus

atzlich fehlen Signale von Fe, dass im kfz Al-Gitter gel

ost ist, sowie von
Bereichen mit etwa 50 at.% Al. Von der Al-reichen Seite der Grenzschicht
gibt es also sowohl zur Fe-reichen Grenzschichtseite, wie auch zur reinen
Al-Schicht einen sehr steilen Gradienten im Konzentrationsprol. Die sich
bildende Struktur in der Al-reichen Seite der Grenzschicht ist amorph, was
bislang nur vermutet wurde.
An der unterschiedlichen Morphologie der amorphen Al-reichen Grenz-
schichtseite in Abh

angigkeit von der Depositionssequenz konnte nochmals
die Bedeutung der thermodynamischen Kr

afte gezeigt werden. Bei der De-
position von Fe auf Al ist die sich bildende amorphe Schicht viel rauher, als
bei der Deposition von Al auf Fe, was damit zu erkl

aren ist, dass in diesem
Fall (Fe!Al) nach dem ballistischen Vermischen eine Entmischung stattn-
det.
Vergleicht man die hier gewonnenen Ergebnisse mit der Literatur, so n-
det sich in Untersuchungen zu aufgedampften [48, 49] Fe/Al-Schichten ein
qualitativ gleiches M

obauerspektrum, d.h. eine krz Mischphase mit gerin-
gem Al-Gehalt (gesch

atzt 5 at.% in [48]) und ein Dublett, dessen Hyperfein-
parameter sehr gut auf die hier gefundene amorphe Phase passen. Auch in
Abwesenheit von ballistischer Vermischung erzwingen die aus der atomaren
Fehlpassung zwischen Fe und Al resultierenden Spannungen also ein gegensei-
tiges Einlegieren. Der amorphen Phase kommt dabei oenbar die Rolle eines
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Puers zwischen den beiden Strukturen zu. In der hier vorliegenden Arbeit
wurde gezeigt, dass im Schichtstapel im wesentlichen die 110-Fe Ebenen auf
die 111 Al-Ebenen treen. Dort passen die Atomabst

ande in [001]-Richtung
sehr gut und in [110]-Richtung sehr schlecht, so dass die orthorhombische
Nahordnung der amorphen Phase sehr gut geeignet ist, diese Fehlpassung
zu

uberbr

ucken. Im Falle der hier verwendeten Laserablation sorgen die ho-
hen Teilchenenergien bereits f

ur eine starke Vermischung. Die thermodyna-
mischen Kr

afte { die ja von dem Depositionsverfahren unabh

angig sind {
bewirken in diesem Falle also nicht die Vermischung, wohl aber eine signi-
kante Umverteilung, wie der Vergleich zwischen rein ballistischer Simulati-
on und dem Experiment zeigt. Insbesondere kann das Fehlen von mittleren
Al-Konzentrationen zwischen 30{70 at.% auch dadurch bedingt sein, das ein
derart hoher Al-Anteil das krz Gitter stark isotrop dehnt, wodurch eine Fehl-
passung auch in [001]-Richtung erzeugt w

urde.
Neben den unterschiedlichen L

oslichkeiten haben im Falle der Multi-
schichten also auch die Fehlpassungen zwischen Al- und Fe-Gitter ihren Ein-
uss auf die Strukturbildung. Die Frage, ob nun der gefundene Konzentrati-
onsverlauf in den laserdeponierten Schichten ausschlielich den unterschied-
lichen L

oslichkeiten und die gebildeten Phasen ausschlielich dem Schnell-
abschrecken w

ahrend der Deposition geschuldet sind und die, insbesonde-
re durch die amorphe Al-reiche Grenzschichtseite, verringerten Spannungen
in der Multischicht nur ein erfreulicher Nebeneekt sind, oder inwieweit
die Fehlpassung zwischen (110)-Fe und (111)-Al auch bei laserdeponierten
Schichten direkt Einuss auf die Strukturbildung nimmt, kann mit den hier
durchgef

uhrten ex-situ Analysen nicht gekl

art werden. Es ist letztenendes
auch keine wichtige Frage. Der Einuss von thermodynamischen Kr

aften ist
eindeutig und die resultierende Struktur der Grenzschicht stellt ein Optimum
hinsichtlich der strukturellen Zw

ange im System Fe/Al dar.
Verringert man die deponierte Al-Schichtdicke, so wird schlielich alles Al
von eindringendem Fe amorphisiert, wobei man im

Ubergangsbereich zwi-
schen einer vollst

andigen Al-Schicht mit amorphen Grenzs

aumen, die ab
11 nm deponiertem Al beobachtet wurde, und einer vollst

andig amorphen
Fe
20
Al
80
Schicht, die bei 6 nm deponiertem Al gefunden wurde, Inseln kri-
stallinen Aluminiums innerhalb einer weitgehend durch eingedrungenes Fe
amorphisierten Schicht ndet. Anzahl und Gr

oe dieser Inseln sinkt dabei
mit geringer werdender deponierten Al-Menge. Ob die Inseln einfach dickere
Stellen der urspr

unglichen Al-Schicht waren, oder eine Entmischung balli-
stisch durchmischter Bereiche in reines Al und amorphe Bereiche mit einer
mittleren Zusammensetzung von etwa Fe
20
Al
80
ein zus

atzliches Wachstum
der Inseln bewirkte, kann wiederum nicht entschieden werden.
F

ur sehr d

unne Al-Schichten von minimal 4 nm zeigt sich, dass die amor-
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phe Phase mehr Fe enth

alt, also

ubers

attigt werden kann. Es wurde eine
maximale Zusammensetzung von etwa Fe
25
Al
75
abgesch

atzt. Als Ursache f

ur
das Unterbleiben der Rekristallisation wird der erh

ohte Anteil der Ober-


achenenergie in sehr d

unnen Schichten angesehen.
Die aus der Tridyn-Simulation ermittelte kritische untere Schichtdicke
f

ur das Auftreten der amorphen Phase von 3.5 nm scheint auf den ersten Blick
gut mit den experimentellen Beobachtungen

ubereinzustimmen, wo man bei
3.3 nm noch einen Al-reichen, aber krz Mischkristall ndet und bei 4 nm Al
eine amorphe Schicht. Diese

Ubereinstimmung ist deshalb verbl

uend, weil
der Vergleich von Simulation und Experiment sowohl bei Multischichten mit
dicken Einzelschichten, wie auch bei den Systemen mit sehr d

unnem Fe stets
ergab, dass mehr Al ins Fe eindringt. Also sollte hier der

Ubergang vom krz
Mischkristall zum amorphen Zustand erst bei dickeren Al-Schichten erfolgen,
als berechnet. Bedenkt man aber, dass bei 4 nm Al-Schichtdicke der amor-
phe Zustand mit Fe

ubers

attigt ist, so stimmt das Bild wieder. Durch das
Eindiundieren von Al in Fe sinkt die Al-Konzentration in der Legierungs-
schicht unter 80 at.%. Es kommt aber trotzdem zur Bildung der amorphen
Phase bzw. diese bleibt auch nach der Fe-Deposition bestehen, weil in einer
derart d

unnen Schicht sich wegen der hohen Grenz

achenenergie keine or-
thorhombische Phase bilden kann, die f

ur die abgesch

atzte Zusammensetzung
von etwa Fe
25
Al
75
erwartet wird. Zudem bildet sich im Experiment eine ge-
schlossene Schicht reinen Aluminiums erst bei deutlich h

oheren deponierten
Al-Schichtdicken, als von der Simulation vorhergesagt.
Auch im Falle sehr d

unner Fe-Schichten zeigt sich eine viel st

arkere Ver-
mischung des Eisens mit Al, als ballistisch erwartet wurde. Es konnte zudem
demonstiert werden, dass sich bei einem signikanten Beitrag von unmagneti-
schem, krz-Fe der Mittelwert der gemessenen Dublettaufspaltung verringert.
Das sichert die Interpretation der M

obauerdubletts von Multischichten mit
hinreichend dicken Einzelschichten zus

atzlich ab.
5.4 Struktur

anderungen durch Ionenstrahlmischen
Nachdem im vorangegangenen Abschnitt die Struktur der Multischichten
nach der Deposition gekl

art wurde, soll im folgenden dargestellt werden, wie
sich diese Ausgangsstruktur durch Ionenstrahlmischenmodizieren l

asst. Ein
besonderes Augenmerk liegt dabei auf der amorphen Phase, die auf der Al-
reichen Grenzschichtseite gefunden wurde.
F

ur das Ionenstrahlmischen wurden
56
Fe
+
-Ionen bei einer Energie von
150 keV verwendet. Die projizierte Reichweite der Ionen liegt etwa in der
Mitte des Schichstapels von 100 nm. Nimmt man die Implantationsvertei-
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lung als Ma f

ur die Reichweite der Kollisionskaskaden, so wird der gesamte
Schichtstapel erfasst (siehe auch Abbildung 5.20[d]). Die St

arke der Durch-
mischung wird im wesentlichen durch die Fluenz gesteuert. Eine Serie von
Mischungsexperimenten soll die Wirkung des Mischens auf unter- und

uber-
kritische Multischichten (M.1 - M.5, Tabelle 5.3) ohne aktive K

uhlung des
Probenhalters kl

aren. Als Fluenzen wurden 1  10
15
und 5  10
15
Fe/cm
2
verwendet. Die Temperatur w

ahrend der Bestrahlung wurde mit Hilfe ei-
nes Thermoelementes gemessen und betrug etwa 340  10 K. W

ahrend in
den

uberkritischen Schichten ein Reservoir von reinem Al vorhanden ist, das
durch eingemischtes Fe amorphisiert werden kann, fehlt dieses Reservoir bei
unterkritischen Schichten. Bereits im vorherigen Abschnitt zeigte sich, dass
f

ur hinreichend d

unne Al-Schichten der amorphe Zustand mit Fe

ubers

attigt
werden kann. Mit diesen Untersuchungen soll gekl

art werden, inwieweit sich
die

Ubers

attigung durch den Nichtgleichgewichtsprozess Ionenstrahlmischen
noch weiter erh

ohen l

asst.
Um zus

atzlich den Einuss der Temperatur auf das Mischungsverhalten
zu untersuchen, wurde eine weitere unterkritischeMultischicht (M.T, Tabelle
5.3) mit Fluenzen von 1.0, 2.5 und 5:0  10
15
Fe=cm
2
jeweils bei ungek

uhl-
tem Substrathalter und bei K

uhlung des Halters durch 

ussigen Sticksto
gemischt. In letzterem Fall blieb die Temperatur w

ahrend der Bestrahlung
bei etwa 140  10 K, so dass insgesamt etwa 200 K Temperaturdierenz
zwischen beiden Behandlungen lag. Wie schon im Abschnitt 2.3 dargelegt,
ist bei einer angenommenen Migrationsenergie f

ur Leerstellen von 0.5 eV [7]
die Sprungfrequenz bei 140 K in der Gr

oenordnung von 10
 4
s
 1
, d.h. die
strahlenverst

arkte Diusion sollte hier unterdr

uckt sein. Bei 340 K ist die
Sprungfrequenz hingegen in der Gr

oenordnung von 10
6
s
 1
, so dass strah-
lenverst

arkte Diusion eine Rolle spielen kann.
Die erwartete Auswirkung der jeweiligen Fluenzen erkennt man in den
Tridyn Simulationen, die in Abbildung 5.20 dargestellt sind. Der Einfach-
heit halber beginnt die Simulation mit atomar glatten Schichten und nimmt
Si als Substrat. Vergleicht man den Ausgangszustand (Abbildung 5.20[a])
mit dem Zustand nach 10
15
Fe/cm
2
Mischungsuenz (Abbildung 5.20[b]), so
erkennt man, dass diese Fluenz nur einen sehr geringen Eekt auf die Multi-
schicht haben sollte. Auch nach 5  10
15
Fe/cm
2
(Abbildung 5.20[d]) ist die
Multischicht noch gut erhalten. Die Al-Lagen enthalten jetzt etwa 20 at.%
Fe, wobei der Mischungseekt mit der Tiefe abnimmt. Die tiefenabh

angige
Eektivit

at der Durchmischung kommt dadurch zustande, dass die Vertei-
lung des Energieeintrags durch nukleare St

oe ihr Maximum stets vor dem
Maximum der Verteilung der projizierten Reichweite der Ionen (hier: der
150 keV Fe
+
{Ionen) hat. Gem

a einer Srim-Simulation liegt das Maximum
f

ur den nuklearen Energieverlust in 22 nm Tiefe bei einer projizierten Reich-
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Abb. 5.20: Tridyn-Simulation des Ionenstrahlmischens von Fe/Al-Multischichten
mit 150 keV Fe
+
-Ionen. Fe ist mit durchgezogener Linie, Al mit ge-
punkteter Linie und Si grau schraÆert dargestellt. Gezeigt werden der
Ausgangszustand (a), sowie die Zust

ande nach Mischen mit 1:0 10
15
Fe/cm
2
(b), 2:5 10
15
Fe/cm
2
(c) und 5:0 10
15
Fe/cm
2
(d). F

ur die
h

ochste Fluenz ist das Implantationsprol der 150 keV Fe
+
-Ionen 10-
fach verst

arkt mit eingezeichnet (gestrichelte Linie). Man erkennt, dass
auch die h

ochste Mischungsuenz nur etwa 1 at.% zus

atzliches Fe in
die Multischicht eintr

agt und dass der gesamte Schichtstapel von den
Ionen erfasst wird.
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weite von 48 nm. In diesem Tiefenbereich werden die Kollisonskaskaden also
die gr

ote Wirkung entfalten, w

ahrend in den nachfolgenden Al-Lagen die
mittlere Energie innerhalb der Kaskade und damit ihre Wirkung geringer
sein wird.
5.4.1 Die initiale Mischwirkung auf unter- und

uberkritische
Multischichten
Zun

achst sollen die Struktur

anderungen durch Ionenstrahlmischen mit 10
15
Fe/cm
2
ohne aktive K

uhlung des Substrats an

uber- und unterkritischen
Multischichten diskutiert werden.
Ein Vergleich des M

obauerspektrums einer

uberkritischen Multischicht
(d
Al
= 13 nm, M.5) im Ausgangszustand (Abbildung 5.21[a]) mit dem nach
der Bestrahlung (Abbildung 5.21[b]) zeigt auf den ersten Blick keine prin-
zipiell neuen Phasen. Das Gesamtspektrum des gemischten Zustands l

asst
sich weiterhin in die Anteile von -Fe, Fe mit n = 1 : : : 4 und einem Du-
blett unterteilen. Der Anteil von Fe mit n = 1 : : : 4 am Gesamtspektrum
hat insgesamt zugenommen, d.h. es wurden durch das Ionenstrahlmischen {
wie erwartet { Al-Atome in Gebiete bisher unlegierten Eisens getrieben. Die
relativen Verh

altnisse p(i)=p(j) sind dabei ann

ahernd gleich geblieben. Die
Fe-reiche Seite der Grenzschicht ist also weiterhin ein ungeordneter Mischkri-
stall. Die Verbreiterung des Sextetts kann weiterhin im Rahmen des lokalen
Modells beschrieben werden, d.h. es sind keine Anteile von Fe mitB < 21:3 T
nachweisbar. Ebenso fehlt die breite Einzellinie, die einer Zusammensetzung
von etwa 50 at.% Al entspricht. Vom ballistischen Standpunkt aus h

atte
man aber erwartet, dass auch Bereiche mit 30-50 at.% Al entstehen. Erneut
wurde also die Vermischung und damit die Bildung von Fe-Al Paaren thermo-
dynamisch gef

ordert, was die maximale Al-Konzentration auf der Fe-reichen
Grenzschichtseite reduziert.
Der starke Einuss der thermodynamischen Kr

afte zeigt sich auch bei
der Analyse der Al-reichen Seite der Grenzschicht. Wie im Ausgangszustand
ndet sich kein Hinweis auf einen kfz Mischkristall von Al mit wenig Fe, ob-
gleich dies nach der ballistischen Simulation zu erwarten gewesen w

are. Das
Signal der Al-reichen Seite besteht f

ur alle

uberkritischenMultischichten auch
nach dem Ionenmischen aus einem Dublett mit 0.48{0.51 mm/s Quadrupo-
laufspaltung, dessen relativer Anteil am Gesamtspektrum sich verdoppelt bis
verdreifacht hat, wie in Abbildung 5.24 zu erkennen ist. Da die Quadrupolauf-
spaltung des M

obauerdubletts unver

andert geblieben ist, sollte das Dublett
weiterhin mit der amorphen Phase korrespondieren. F

ur

uberkritische Mul-
tischichten, bei denen nach der Deposition eine Schicht reinen Aluminiums
vorhanden ist, kann man diese Entwicklung leicht verstehen. Es wurde durch
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Abb. 5.21: Phasenentwicklung durch Ionenstrahlmischen. (a) M

obauerspektrum
des Ausgangszustands einer

uberkritischen Schicht (M.5, d
Al
= 13 nm,
siehe Tabelle 5.3). (b) Durch das Mischen mit 10
15
Fe/cm
2
sind die
Anteile sowohl der Fe- wie auch der Al-reichen Grenzschichtseite ange-
stiegen. (c) Ausgangszustand eines unterkritischen Multischichtsystems
(M.1, d
Al
= 6 nm, in Tabelle 5.3). (d) Unterkritische Schicht, gemischt
mit 10
15
Fe/cm
2
. Die Entwicklung der relativen Anteile ist in Abbil-
dung 5.24 zusammengefasst.
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Abb. 5.22:

Uberkritische Multischicht (M.3, d
Al
= 11 nm) nach Ionenstrahlmi-
schen mit 10
15
Fe/cm
2
. Gezeigt werden zwei Ausschnitte an unter-
schiedlichen Stellen des Pr

aparats. Die tiefenabh

angige Wirkung des
Ionenbeschusses l

asst sich an der Struktur der ehemaligen Al-Lagen er-
kennen. W

ahrend die obere Al-Schicht komplett durch einlegiertes Fe
amorphisiert wurde, sind in der mittleren Schicht nur noch stellenwei-
se Bereiche kristallinen Aluminiums

ubriggeblieben. Die untere Schicht
scheint vom Ionenbeschuss wenig beeinusst zu sein.
das ballistische Mischen zus

atzliches Fe in bisher unlegiertes Al getrieben.
In der anschlieenden chemischen Phase des Mischens hat, wie schon bei
der Laserablation beobachtet, ein Zerfall in Gebiete reinen Aluminiums und
Bereiche mit einer mittleren Zusammensetzung von etwa Fe
20
Al
80
stattge-
funden, in denen sich die amorphe Phase bildet. Das best

atigt sich durch die
TEM-Aufnahmen. Abbildung 5.22 zeigt ein

Ubersichtsbild einer

uberkriti-
schen Schicht (M.3, d
Al
= 11 nm) nach der ersten Stufe des Mischens. Von
den ehemals drei Al-Lagen des Stapels ist nur die unterste vollst

andig er-
halten. In der mittleren Lage nden sich Fragmente der Al-Schicht, w

ahrend
die Mehrheit des Al durch einlegiertes Fe amorphisiert wurde. Die oberste
Lage ist vollst

andig amorphisiert, also keine Al-Schicht mehr, sondern eine
amorphe Al-reiche Legierungsschicht. Wie schon in den Simulationen zu er-
kennen war (Abbildung 5.20), ist der Mischungseekt tiefenabh

angig. Da sich
die Aufspaltung des M

obauerdubletts im Vergleich zum Ausgangszustand
nicht ver

andert hat, ist es naheliegend, die gleiche mittlere Zusammensetzung
von etwa Fe
20
Al
80
anzunehmen.
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F

ur die unterkritischen Multischichten mit d
Al
= 6   8:3 nm ist die Ent-
wicklung in den M

obauerspektren (Abbildung 5.21[c+d]) analog zu der von

uberkritischen Systemen. F

ur die Fe-reiche Seite bleibt es bei der Bildung
eines krz Mischkristalls mit maximaler Al-Konzentration von etwa 30 at.%.
Auch hier ist der Anteil des Dubletts am Gesamtspektrum angestiegen und
zwar bei gleichbleibender Quadrupolaufspaltung, d.h. gem

a M

obauerspek-
troskopie ist der Al-reiche Bereich weiterhin amorph. Da hier bereits nach
der Deposition alles Al durch eingedrungenes Fe amorphisiert ist, kann der
Anstieg nur bedeuten, dass die Fe-Konzentration in der Al-reichen Seite der
Grenzschicht angestiegen ist. Dadurch sind dann mehr
57
Fe Sonden im betref-
fenden Bereich, was den relativen Anteil am Gesamtspektrum erh

oht. War
z.B. im Ausgagszustand der Multischicht mit d
Al
= 6 nm (M.1), die mittlere
Zusammensetzung der Al-reichen Grenzschichtseite mit Fe
20
Al
80
abgesch

atzt
worden (Abschnitt 5.3.2), so m

usste diese jetzt etwa Fe
33
Al
67
sein. Der glei-
che Wert wird auch f

ur das System mit d
Al
= 8:3 nm (M.2) gefunden. In
dieser Multischicht waren zwar im Ausgangszustand noch Inseln kristallinen
Aluminiums gefunden worden, was die Anreicherung der Al-reichen Zonen
w

ahrend des Ionenstrahlmischens reduzieren sollte. Gleichzeitig ist aber die
Gesamtdicke dieser Multischicht (M.2) ohne Ber

ucksichtigung der beiden Al-
Puerschichten etwa 95 nm und damit rund 35 nm d

unner, als die insgesamt
etwa 130 nm dicke Multischicht mit d
Al
= 6 nm (M.1). Da die Mischwirkung
umso gr

oer ist, je d

unner die Schichten sind, ist es nachvollziehbar, das f

ur
beide unterkritischen Multischichten sich die gleiche abgesch

atzte Anreiche-
rung der Al-reichen amorphen Phase mit Fe ergibt.
Die schon bei der Analyse des Ausgangszustands der Multischicht mit
d
Al
= 4 nm gefundene

Ubers

attigung des amorphen Zustands kann also
noch gesteigert werden. Wurde dort eine Zusammensetzung von Fe
24
Al
76
abgesch

atzt, so ndet man hier Fe
33
Al
67
. Wenn auch die Absch

atzung mit
Unsicherheiten behaftet ist, so ist diese Steigerung doch eindeutig.
Zus

atzlich zur M

obauerspektroskopie wurden die unterkritischen Schich-
ten auch mit dem Elektronenmikroskop untersucht. In Abbildung 5.23 sieht
man die TEM-Aufnahmen der Multischichtmit 8.3 nmAl (M.2) vor und nach
dem Mischen. Im Vergleich mit dem Ausgangszustand (Abbildung 5.23[a])
sieht man, dass die vor dem Mischen vorhandenen Al-Inseln nun verschwun-
den sind (Abbildung 5.23[b]). Die o.g. Absch

atzung der Zusammensetzung
des amorphen Bereichs war also zul

assig. An einigen Stellen der leicht ge-
mischten Schicht ber

uhren sich K

orner benachbarter Fe-Lagen. Abgesehen
von diesen Stellen lassen sich keine Beugungskontraste in den Al-reichen
Grenzschichten nden. In dieser Vergr

oerung wirken sie also noch immer
amorph. Auch mit Hilfe von Dunkelfeldabbildungen lassen sich keine Kristal-
lite nachweisen. Wenn auch die erh

ohte Rauigkeit der Schichten nach dem
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Abb. 5.23: Ionenstrahlmischen unterkritscher Multischichten. (a)

Ubersichtsauf-
nahme des Ausgangszustands (M.2, 17.4 nm Fe, 8.3 nm Al). Innerhalb
der weitgehend amophisierten Schichten nden sich Inseln kristallinen
Aluminiums. (b) Die Multischicht nach Ionenstrahlmischen mit 10
15
Fe/cm
2
bei T  340 K. Man erkennt, dass die Al-Inseln durch das
Mischen verschwunden sind.
Mischen eine interpretierbare Abbildung in Hochau

osung unm

oglich macht,
so kann man wegen der hohen Quadrupolaufspaltung des M

obauerdubletts
und dem Fehlen von Beugungskontrasten in den Al-reichen Grenzschichten
schlieen, dass hier der amorphe Zustand noch jenseits seines eigentlichen
Konzentrationsbereiches existiert. Es sei hier zum Vergleich auf das Bild ei-
ner getemperten Multischicht (Abbildung 5.32 in Abschnitt 5.5) verwiesen,
wo man eindeutig die erfolgte Rekristallisation erkennt.
Dass die

Ubers

attigung der amorphen Phase mit Fe nicht beliebig aus-
gedehnt werden kann, wird an der Multischicht mit 16.3 nm Fe und 6.5
nm Al (M.T) deutlich. Diese Multischicht wurde zu einem wesentlich sp

ate-
ren Zeitpunkt als die anderen Systeme hergestellt, wobei oensichtlich die
dabei ver

anderten Depositionsbedingungen eine erh

ohte Vermischung be-
reits im Ausgangszustand bewirkten (vergleiche Abbildung 5.24). Die aus
den R

uckstreu- und M

obauerspektrometriedaten abgesch

atze Zusammen-
setzung der amorphen Schicht im Ausgangszustand ist etwa Fe
30
Al
70
. Nach
dem Ionenstrahlmischen ohne K

uhlung ist im M

obauerspektrum die Qua-
drupolaufspaltung des Dubletts auf 0.37 mm/s zur

uckgegangen, was auer-
halb des f

ur die amorphe Phase gefundenen Bereichs liegt. Dieser Wert wur-
de in Abschnitt 5.1 f

ur eine ungeordnete krz Mischphase mit einer Zusam-
mensetzung von etwa Fe
40
Al
60
gefunden. Sch

atzt man nun wieder aus den
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Abb. 5.24: Die relativen Anteile der Unterspektren am Gesamtspektrum vor (a)
und nach (b) dem Ionenstrahlmischen mit 10
15
Fe/cm
2
. Die Schichten
sind nach ihrer Al-Schichtdicke im Ausgangszustand geordet. Bis ein-
schlielich 8.3 nm Al sind die Systeme unterkritisch. Die mit dem Stern
gekennzeichnete Multischicht mit 6.5 nm Al hat eine deutlich st

arkere
Durchmischung im Ausgangszustand, als die anderen Systeme und wur-
de daher gesondert plaziert. Wie in den vorangegangenen Abbildungen
ist -Fe hellgrau, Fe mit n = 1 : : :4 dunkelgrau und die Dublettphase
doppelt schraÆert unterlegt. In keinem der Spektren konnte das Sin-
gulett der FeAl-artigen Phase gefunden werden.
M

obauer- und R

uckstreuspektrometriedaten die Zusammensetzung der Al-
reichen Grenzschicht ab, so kommt man ebenfalls auf etwa Fe
40
Al
60
. Diese
Absch

atzung liefert also Werte, die trotz der vielen Annahmen in der Rech-
nung konsistent mit anderen experimentellen Beobachtungen sind.
Zusammenfassend zeigt sich eine maximale Grenze der

Ubers

attigung oh-
ne aktiven K

uhlung des Substrats von etwa 35 at.% Fe. Bei einem Fe-Gehalt
von etwa 40 at.% wurde eine Rekristallisation nachgewiesen. Es bildet sich,
in sehr guter

Ubereinstimmung mit den Voruntersuchungen aus Abschnitt
5.1, der bei dieser Konzentration erwartete krz Mischkristall. Im folgenden
soll untersucht werden, inwieweit eine aktive K

uhlung des Substrats w

ahrend
des Ionenstrahlmischens die gefundene Grenze f

ur die

Ubers

attigung mit Fe
ver

andert.
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Abb. 5.25: Phasenmodikation der Multischicht mit d
Al
= 6:5 nm (M.T) durch
Ionenstrahlmischen mit 10
15
Fe=cm
2
. Die Abbildung zeigt die M

obau-
erspektren, (a) des Ausgangszustands, (b) nach dem Mischen ohne
K

uhlung des Substrathalters bei (T  340 K) und (c) wenn der Sub-
strathalter mit 

ussigem Sticksto gek

uhlt wurde (T  140 K).
5.4.2 Der Einuss der Substratk

uhlung
In Abbildung 5.25 sind die M

obauerspektren der bereits angesprochenen
unterkritischenMultischicht (d
Al
= 6:5 nm,M.T) mit der st

arkeren Durchmi-
schung imAusgangszustand nach demMischen ohne (Abbildung 5.25[b]) und
mit K

uhlung (Abbildung 5.25[c]) des Substrathalters dargestellt. W

ahrend
nach dem Ionenmischen ohne K

uhlung das M

obauerdublett nur noch die
oben bereits besprochene Aufspaltung von 0.37 mm/s hat, was als Bildung
einer kubisch-raumzentrierten, kristallinen Phase interpretiert werden muss,
erkennt man im M

obauerspektrum der mit aktiver K

uhlung gemischten
Multischicht, dass das Dublett eine wesentliche gr

oere Quadrupolaufspal-
tung aufweist. Mit 0.5 mm/s korrespondiert der Wert hervorragend mit dem
f

ur die amorphe Phase. Vergleicht man die TEM Aufnahme des Ausgangszu-
stands (Abbildung 5.26[a]) mit der nach Mischen mit K

uhlung (Abbildung
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5.26[c]), so sind die Fe-Schichten noch weitgehend durch amorph wirkende
Schichten voneinander getrennt. Nur an wenigen Stellen kommen sich K

orner
aus zwei benachbarten Fe-Lagen nahe. Es wurde zudem erfolglos versucht,
durch Verkippen der Probe zum Elektronenstrahl die hellen Schichten in
Beugungsstellung zu bekommen. Lediglich die Fe-K

orner reagieren auf die
ver

anderte Orientierung.
Das

Ubersichtsbild von der Multischicht nach Mischen ohne K

uhlung
(Abbildung 5.26[c]) zeigt hingegen eine Vielzahl von durchgewachsenen Fe-
K

ornern. Gem

a des M

obauerspektrums sollte sich eine krz Mischphase
gebildet haben, so dass es naheliegend ist, dass diese an den bereits vorhan-
denen K

orner rekristallisiert. Die im Bild erkennbaren hellen Stellen k

onnen
durch den Materialkontrast zwischen Fe-reichen und Al-reichen Gebieten be-
dingt sein (vergleiche Abbildung 5.18 in Abschnitt 5.3.2).
Wieso rekristallisiert nun die amorphe Phase beim Ionenstrahlmischen
ohne K

uhlung, bleibt aber mit K

uhlung amorph? Vom ballistischen Stand-
punkt wird sich die Anreicherung der Al-reichen Gebiete mit Fe in beiden
F

allen nicht unterscheiden. So ist der relative Fl

achenanteil des M

obau-
erdubletts beim Mischen mit K

uhlung nur 1% geringer, als ohne K

uhlung.
F

ur die Bildung der kristallinen Phase ist aber zus

atzlich ein Umordnen der
Atome n

otig. Es wurde in Abschnitt 5.1 gezeigt, dass die amorphe Nahord-
nung

ahnlich der orthorhombischen Phase Fe
2
Al
5
ist. Die Fe-Konzentration
im

ubers

attigten Zustand ist aber so hoch, dass sich ein krz Mischkristall bil-
den muss. Die f

ur diesen Ordnungsprozess n

otige thermische Beweglichkeit
wird dem System im Falle der aktiven K

uhlung entzogen, wie schon zu Be-
gin des Kapitels abgesch

atzt wurde. Die Unterdr

uckung der Rekristallisation
durch K

uhlung zeigt die Bedeutung der strahlenverst

arkten Diusion auf die
Strukturbildung.
Einen weiteren Beleg f

ur die Bedeutung der strahlenverst

arkten Diusi-
on ndet man in der Entwicklung des Anteils von Fe mit n = 1 : : : 4 Al-
Nachbarn. Dieser betr

agt nach dem Mischen mit K

uhlung nur noch 27.5%,
statt 30.7% im Ausgangszustand und 35% nach dem Mischen ohne K

uhlung.
Der Anteil von Fe ohne Al-Nachbarn ist nach demMischen nur um etwa 1.5%
zur

uckgegangen. Das zeigt, dass die eektive Mischwirkung bei K

uhlung des
Substrats oensichtlich auf die Grenzschicht, d.h. des bereits nach der De-
position vermischten Bereiches bestehend aus amorpher Schicht und Fe mit
n = 1 : : : 4 Al-Nachbarn, beschr

ankt ist. Dort kommt es zu einer Umvertei-
lung von Al aus der Al-reichen Seite auf die Fe-reiche Seite und von Fe aus
der Fe-reichen Seite auf die Al-reiche Seite. Beim Ionenstrahlmischen ohne
K

uhlung wurde hingegen der Anteil von Fe mit n = 0 von etwa 60% auf 50%
reduziert, d.h. die Grenzschicht dehnt sich aus.
Der hohe Anstieg des Fl

achenanteils des M

obauerdubletts bei nur sehr
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Abb. 5.26: TEM-

Ubersicht einer unterkritischen Multischicht (d
Al
= 6:5 nm, M.T)
und deren Entwicklung durch Ionenstrahlmischen. (a) Im Ausgangszu-
stand ist alles Al durch eindringendes Fe amorphisiert. Die Zusam-
mensetzung der amorphen Schicht wird mit Fe
30
Al
70
abgesch

atzt, d.h.
der Zustand ist bereits

ubers

attigt. Nach Ionenstrahlmischen mit 10
15
Fe/cm
2
wird die amorphe Phase unabh

angig von der K

uhlung weiter
mit Fe angereichert (gesch

atzte Zusammensetzung Fe
40
Al
60
). (b) Ohne
K

uhlung des Substrats ber

uhren sich an sehr vielen Stellen die Fe-
Schichten, es hat also Rekristallisation stattgefunden. (c) Mit K

uhlung
beim Mischen sind die durchgehenden amorphen Schichten hingegen
noch weitestgehend intakt. (d) Nach Mischen mit 2:5  10
15
Fe/cm
2
ber

uhren sich die obersten beiden Fe-Schichten h

auger als in (c), die
unteren Lagen sind aber noch immer durch amorphisierte, Al-reiche
Lagen voneinander getrennt.
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geringen Ver

anderungen f

ur Fe mit n = 0; 1; : : : ; 4 mag erstaunen, aber man
muss dabei die viel h

ohere absolute Menge des Eisens mit n = 1 : : : 4 beden-
ken. Ein geringer Bruchteil von Fe-Atomen dieser Grenzschicht wird daher,
wenn sie auf die Al-reiche Seite gelangen, einen groen relativen Eekt zeigen.
Die folgende Absch

atzung soll das verdeutlichen:
Aus dem reinen Fe sind w

ahrend des Mischens etwa 1.5%, d.h. 0:015 
5:610
17
= 8:410
15
Fe/cm
2
in die Fe-reiche Seite (n = 1 : : : 4) transportiert
worden. Nun hat sich deren Anteil trotzdem beimMischen um etwa 3% durch
Austausch von Atomen zwischen beiden Grenzschichtseiten erniedrigt, zudem
ist eine h

ohere mittlere Al-Konzentration gefunden worden, d.h. diese Seite
ist an Fe verarmt. In der Gesamtbilanz m

ussen also etwa 4.5%, d.h. 2:510
16
Fe/cm
2
zus

atzlich im Al-reichen Gebiet sein. Dort sollten gem

a R

uckstreu-
und M

obauerspektrometrie im Ausgangszustand 0:095:610
17
= 510
16
Fe/cm
2
und nach dem Mischen 0:135  5:6 10
17
= 7:5  10
16
Fe/cm
2
sein.
Die Dierenz sind also exakt die 2:5 10
16
Fe/cm
2
, die der Fe-reichen Seite
verlorengingen.
Man kann jetzt noch auf die

ubliche Weise die Zusammensetzung des
amorphen Bereichs nach Ionenstrahlmischen mit K

uhlung absch

atzen. Ana-
log zu der Beispielrechnung in Abschnitt 5.3.2 kommtman auf etwa Fe
40
Al
60
,
was auch nach dem Ionenstrahlmischen ohne K

uhlung gefunden wurde.
Als Quintessenz bleibt also folgendes festzuhalten:
1. Der Transport von Fe ins Al passiert vor allem durch ballistisches Mi-
schen, da experimentell kein Einuss der K

uhlung festzustellen ist.
2. Die Rekristallisation des amorphen Zustands erfordert hingegen strah-
lenverst

arkte Diusion. Daher kann die

Ubers

attigung des amorphen
Zustands bei Ionenstrahlmischen mit K

uhlung noch weiter gesteigert
werden.
3. Der weitreichende Transport von Al ins Fe ist der strahlenverst

arkten
Diusion zuzuschreiben, da hier eine K

uhlung w

ahrend des Ionenstrahl-
mischens eine deutliche Verringerung der Vermischung zeigt.
Im folgenden sollen noch die Auswirkungen der h

oheren Mischungsu-
enzen besprochen werden.
5.4.3 Die Entwicklung bei h

oheren Fluenzen
Es werden zun

achst wiederum am Beispiel der unterkritischen Multischicht
mit d
Al
= 6:5 nm die Ergebnisse f

ur Ionenstrahlmischen bei h

oheren Flu-
enzen ohne K

uhlung besprochen. In Abbildung 5.27 ist die Phasenentwick-
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lung gem

a M

obauerspektroskopie f

ur Fluenzen von 10
15
, 2:5  10
15
und
5 10
15
Fe/cm
2
zu sehen.
F

ur h

ohere Fluenzen zeigt sich, dass die Al-reiche Phase deutlich abgebaut
wird, w

ahrend der Anteil von Al im Fe zunimmt, so dass sich die Sextettlinien
imM

obauerspektrum verbreitern. Diese Entwicklung wird nat

urlich deshalb
beobachtet, weil s

amtlicheMultischichten eine Gesamtzusammensetzung von
weniger als 30 at.% Al haben, also prinzipiell Fe-reiche Systeme sind. Bei
einer vollst

andigen Durchmischung k

ame man also auf der Fe-reichen Seite
des Phasendiagramms an. Daher muss der Anteil der Al-reichen Phasen mit
steigender Fluenz abnehmen und das bisher unlegierte Fe immer st

arker vom
Al durchdrungen werden.
Nach dem Mischen mit 2:5  10
15
Fe/cm
2
sind die Sextettlinien des
M

obauerspektrums bereits so stark verbreitert, dass es notwendig ist, vom
lokalen Nachbarschaftsmodell auf das der Hyperfeinfeldverteilung

uberzuge-
hen. Jetzt sind also auch Bereiche mit einer Al-Konzentration von mehr als
30 at.% vorhanden. F

ur die folgende Diskussion wurden alle Spektren mit
dem Verteilungsmodell angepasst, um untereinander vergleichbare Werte zu
haben. Die in Abbildung 5.27[c] gezeigten Anteile von Fe mit n = 0 und
n = 1 : : : 4 wurden aus der Hyperfeinfeldverteilung gewonnen, indem man
das Signal bei B = 33  1 T integriert und dem Fe mit n = 0 zuordnet. Der
Rest (B  32 T) entspricht dann Fe mit n = 1 : : : 4. Der Anteil von Fe mit
n  5 ist hier der Anteil des Dubletts.
Nach Mischen mit 2:5 10
15
Fe/cm
2
ist der Anteil von Fe mit n = 1 : : : 4
gr

oer als der von Fe ohne Al-Nachbarn (Abbildung 5.27[c]). Betrachtet man
zudem die Hyperfeinfeldverteilung (Abbildung 5.27[b]), so erkennt man, dass
die Anzahl von Fe mit n = 1 (B  30 T) schon halb so gro ist, wie die von
Fe mit n = 0 (B  33 T). Das ist typisch f

ur einen Mischkristall mit etwa
7 at.% Al. Durch die strahlenverst

arkte Diusion ist das Al also so weit im
Fe vorgedrungen, dass kein unlegiertes Fe mehr in der Schicht vorhanden
ist. Die bei den frisch abgeschiedenen Multischichten verwandte vereinfachte
Interpretation der M

obauerspektren (n = 0 vor allem -Fe, n = 1 : : : 4 Fe-
reiche und n  5 Al-reiche Grenzschichtseite) ist nun nicht mehr zul

assig, da
die Konguration n = 0 auch in schwach legierten Fe-Bereichen vorkommt.
Auerdem kann auch das lokale Modell f

ur die Nachbarschaftskonguration
nicht mehr angewandt werden.
Nach demMischen mit 510
15
Fe/cm
2
ist die mittlere Konzentration von
Al im Fe weiter angestiegen. Die Anteile von Fe mit n = 0 zu Fe mit n = 1
sind fast gleich hoch, zus

atzlich ndet man in der Verteilung st

arkere Beitr

age
von Fe mit B  21:3 T (Abbildung 5.27[b]) Mit zunehmenden Ionenbeschuss
veracht also das Konzentrationsprol

uber der Tiefenachse.
Wendet man sich nun wieder den

uberkritischen Multischichten zu, so
114 5. Untersuchungen zum System Eisen/Aluminium
Abb. 5.27: Phasenmodikation der Multischicht mit d
Al
= 6:5 nm (M.T) durch Io-
nenstrahlmischen mit 1, 2.5 und 5 10
15
Fe/cm
2
ohne Substratk

uhlung.
(a) Von unten nach oben sind die M

obauerspektren des Ausgangs-
zustands und nach Mischen mit der jeweiligen Fluenz zu sehen. (b)
Die zum breiten Sextettspektrum geh

orige Hyperfeinverteilung. (c) Die
Entwicklung der Mengenverh

altnisse in Abh

angigkeit von der Fluenz.
Die Balken zeigen Fe mit n = 0 (hellgrau), Fe mit n = 1 : : :4 (dun-
kelgrau) und den Anteil des Dubletts (also n  5, doppelt schraÆert),
ohne dabei zwischen amorphen und kristallinen Zust

anden zu unter-
scheiden.
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Abb. 5.28: (a) M

obauerspektrum der

uberkritschen Multischicht mit d
Al
= 13 nm
(M.5) nach Ionenstrahlmischen mit 510
15
Fe/cm
2
, ohne K

uhlung. (b)
Die Hyperfeinfeldverteilung.
ist es hilfreich sich daran zu erinnern, dass hier nach der ersten Stufe des
Mischens noch reines Al vorhanden war und es keine Hinweise auf eine

Ubers

attigung der amorphen Phase mit Fe gab (siehe z.B. Abbildung 5.22
in Abschnitt 5.4.1). Hier soll exemplarisch die Multischicht mit den dicksten
Al-Einzelschichtdicken (d
Al
= 13 nm, M.5 in Tabelle 5.3) nach Mischen mit
5 10
15
Fe/cm
2
besprochen werden.
Die erste Frage ist die nach der Existenz der amorphen Phase. Da die
Aufspaltung des Dubletts im M

obauerspektrum auf 0.37 mm/s zur

uckge-
gangen ist, wurde oensichtlich die amorphe Phase durch das Mischen so
sehr mit Fe

ubers

attigt, dass sie sich in einen krz Mischkristall umgewandelt
hat (Abbildung 5.28).
Bzgl. der Entwicklung der Fl

achenanteile im M

obauerspektrum kann
festgestellt werden, dass aufgrund des hohen Gesamtanteils an Al der Fl

a-
chenanteil des Dubletts hier wesentlich gr

oer ist, als im Falle der unterkriti-
schen Schicht. Die Sextettlinen sind auch hier so stark verbreitert, dass man
eine Hyperfeinverteilung anpassen muss. F

ur hohe Fluenzen wird also massiv
Al ins Fe transportiert, welches nat

urlich der Al-reichen Seite verloren geht
und zur Umwandlung der amorphen Phase in einen krz Mischkristall f

uhrt.
Die Auswirkungen der h

oheren Fluenzenmit K

uhlung des Substrathalters
wurden nur f

ur die unterkritische Multischicht mit d
Al
= 6:5 nm untersucht.
Hierbei kommt es zu einer deutlich abweichenden Entwicklung. So erkennt
man zun

achst f

ur eine Mischungsuenz von 2:5 10
15
Fe/cm
2
, dass die Auf-
spaltung des Dubletts im M

obauerspektrum noch immer bei 0.47 mm/s
steht. Sein Anteil am Gesamtspektrum wurde zudem weniger reduziert, als
im vergleichbaren Fall ohne K

uhlung.
Die TEM-Aufnahme (Abbildung 5.26[d] in Abschnitt 5.4.2) zeigt, dass
die unteren beiden amorphisierten Lagen noch intakt sind, w

ahrend in der
obersten amorphen Lage schon h

auger K

orner aus den angrenzenden Fe-
reichen Schichten durchgewachsen sind. Dies hat seinen Grund in der bereits
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diskutierten tiefenabh

angigen MischungseÆzienz. Die teilweise Rekristalli-
sation der obersten Al-reichen Lage bedingt also die leichte Verringerung
der Quadrupolaufspaltung des M

obauerdubletts von 0.5 mm/s nach 10
15
Fe/cm
2
auf 0.47 mm/s nach 2:5 10
15
Fe/cm
2
.
Vergleicht man die Hyperfeinfeldverteilung (Abbildung 5.29[b]) mit der
f

ur 2:5  10
15
Fe/cm
2
ohne K

uhlung (Abbildung 5.27[b]) so stellt man fest,
dass viel weniger Al ins Fe eingedrungen ist. Das zeigt erneut, dass der

uberwiegende Anteil des ins Fe eingedrungenen Aluminiums durch strah-
lenverst

arkte Diusion transportiert worden ist, die durch die K

uhlung des
Substrats verhindert wurde.
Da ohne K

uhlen f

ur h

ohere Fluenzen immermehr Al ins unlegierte Fe ein-
dringt und die Al-reiche Phase als Konsequenz immer st

arker abgebaut wird,
ist es verst

andlich, dass beim Mischen mit K

uhlung der Gesamtmischungs-
eekt hinter dem des Mischens ohne K

uhlung zur

uckbleibt, da die breite
Verteilung von Al im Fe durch strahlenverst

arkte Diusion fehlt (siehe Abbil-
dung 5.30 f

ur eine Gegen

uberstellung). Der Endzustand nach 510
15
Fe/cm
2
zeigt einen fast doppelt so hohen Anteil von Fe mit n = 0 und eine deut-
lich andere Hyperfeinfeldverteilung, da die Al-Konzentration im Fe-reichen
Grenzgebiet mangels diusiven Abtransports immer weiter ansteigt. Insbe-
sondere ist es auch noch m

oglich, die M

obauerspektren s

amtlicher gek

uhlt
gemischten Zust

ande mit dem lokalen Modell anzupassen. Das Hyperfeinver-
teilungsbild wird hier nur angewandt, um den Vergleich zu den ungek

uhlt
gemischten Zust

anden zu erleichtern.
Bzgl. der Al-reichen amorphen Phase zeigt das M

obauerdublett nun eine
deutlich verringerte Aufspaltung von 0.36 mm/s. Nach 5  10
15
Fe/cm
2
ist
also auch bei K

uhlung des Substrats die amorphe Phase vollst

andig in eine
krz Mischphase umgewandelt, deren Zusammensetzung etwa Fe
40
Al
60
sein
sollte. Da die Homogenisierung weiter forgeschritten ist, hat sich der Anteil
des Dubletts am Gesamtspektrum weiter verringert, bleibt aber h

oher, als
im Falle des ungek

uhlten Mischens (Abbildung 5.30[c]).
5.4.4 Zusammenfassende Diskussion
Die hier gewonnenen Ergebnisse zeigen zun

achst, dass es mit Ionenstrahlmi-
schen m

oglich ist, innerhalb einer Fe/Al-Multischicht die amorphe Phase der
Al-reichenGrenzschichtseitemit etwa 35 at.% Fe ohne K

uhlung des Substrats
w

ahrend des Mischens zu

ubers

attigen. Mit K

uhlung kann der amorphe Zu-
stand sogar bis etwa 40 at.% Fe enthalten. Dieses Ph

anomen kann wie folgt
begr

undet werden:
1. Im Fall geringer

Ubers

attigung (25-30 at.% Fe) m

usste sich die orthor-
hombische Phase Fe
2
Al
5
bilden. Zwar liegt im amorphen Zustand eine
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Abb. 5.29: Phasenmodikation der Multischicht mit d
Al
= 6:5 nm (M.T) durch
Ionenstrahlmischen mit 1, 2.5, 5 10
15
Fe/cm
2
mit Substratk

uhlung
(T 140 K). (a) Von unten nach oben sind die M

obauerspektren des
Ausgangszustands und nach Mischen mit der jeweiligen Fluenz zu se-
hen. (b) Die zu den breiten Sextettspektren geh

orige Hyperfeinvertei-
lung. Die Entwicklung der Mengenverh

altnisse ndet sich in der Zu-
sammenfassung in Abbildung 5.30.
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Abb. 5.30: Zusammenfassung der resultierenden Nachbarschaftsverh

altnisse bei
Ionenstrahlmischen mit und ohne Substratk

uhlung, am Beispiel der
Multischicht mit d
Al
= 6:5 nm (M.T). Die hellgrauen Balken kennzeich-
nen jeweils die Ergebnisse ohne K

uhlung, die dunkelgrauen Balken die
Ergebnisse mit K

uhlung. Dargestellt sind die relativen Mengeverh

alt-
nisse in den M

obauerspektren f

ur Fe mit n = 0 (a), n = 1 : : :4 (b)
und n  5 (c).
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Fe
2
Al
5
-artige Nahordnung vor. Innerhalb der etwa 6 nm dicken amor-
phen Schicht h

atten aber nur etwa 10-20 Einheitszellen von Fe
2
Al
5
Platz, was den Anteil der Ober

achenenergie stark erh

oht.
2. Durch die in d

unnen Schichten eingeschr

ankte Ausdehnung in einer
Dimension verringert sich auch die Wahrscheinlichkeit, einen wachs-
tumsf

ahigen Keim der Phase Fe
2
Al
5
zu bekommen.
3. Ebenso ist es plausibel anzunehmen, dass die amorphe Phase bzgl. der
Gitterfehlpassung zu den beidseitig angrenzenden krz Fe-reichenGrenz-
schichtseiten gegen

uber Fe
2
Al
5
im Vorteil ist, und somit bei dominie-
render Ober

achenenergie stabilisiert wird.
4. F

ur hohe

Ubers

attigungen ( 40 at.% Fe) muss sich die Fe
2
Al
5
-artige
Nahordnung in eine krz Struktur umwandeln. Das erfordert diusive
Umordnungsbewegungen. Entzieht man dem System durch K

uhlung
die thermische Beweglichkeit, so wird die Rekristallisation erfolgreich
unterdr

uckt.
Der zweite wichtige Punkt betrit die dominanten Transportmechnismen
f

ur das Einlegieren von Fe in Al und umgekehrt. Das bei kleinen Mischungs-
uenzen beobachtete tiefe Eindringen des Aluminiums ins Fe, welches den
starken Konzentrationsgradienten von Fe-reicher zu Al-reicher Grenzschicht-
seite aufrecht erh

alt, ist vor allem der strahlenverst

arkten Diusion zuzu-
schreiben.
Umgekehrt hat strahlenverst

arkte Diusion kaum einen Einuss auf die
Menge an Fe, die ins Al gemischt wird, was aufgrund der sehr kleinen Gleich-
gewichtsl

oslichkeit von Fe in Al auch erwartet werden kann. Hauptursache
f

ur den Transport von Fe ins Al ist das ballistische Mischen. In der che-
mischen Phase des Mischens, d.h. wenn die mittlere kinetische Energie der
Atome in der Kollisionskaskade um 1 eV liegt, ndet oenbar eine Entmi-
schung im Al-reichen Gebiet statt. So ndet man experimentell f

ur

uberkri-
tische Multischichten nach Mischen mit 10
15
Fe/cm
2
nur reines Al oder die
amorphe Al-reiche Phase. Bei einem rein ballistischen Mischen m

usste sich
in der Grenzschicht ein kontinuierliches Konzentrationsprol ausbilden, so
dass man Bereiche einer festen L

osung von Fe in Al nden m

usste. Wie in
den Untersuchungen zur Amorphisierung in Abschnitt 5.1 gefunden wurde,
ist die Nahordnung der Phase Fe
2
Al
5
oensichtlich eine stabile bzw. attrak-
tive Konguration. Also wird das System im quasi-

ussigen Zustand der
voll entwickelten Kollisionskaskade dort hinstreben. Da aber im hier vorlie-
genden Nichtgleichgewichtsfall diese komplizierte Gleichgewichtsstruktur aus
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kinetischen Gr

unden, d.h. wegen der extrem hohen Abk

uhlrate, nicht gebil-
det werden kann, geht das System in den amorphen Zustand

uber, der eine
Fe
2
Al
5
-

ahnliche Nahordnung hat.
Auf der Al-reichen Seite spielt die strahlenverst

arkte Diusion nur bei der
Rekristallisation des amorphen Zustands in einen krz Mischkristall eine Rolle.
Entzieht man dem System die f

ur den Umordnungsprozess n

otige thermische
Beweglichkeit, so wird die ohne K

uhlung beobachtete Rekristallisation bei
40 at.% Fe unterdr

uckt.
Vergleicht man diese Ergebnisse mit der Literatur, so stellt man fest,
dass bislang nur das vollst

andige Durchmischen von Fe/Al Multischichten
untersucht wurde. Die bekannten Arbeiten konzentrieren sich auf die Unter-
suchung des quasikristallinen Zustands und der allgemeinen Phasenbildung
beim Ionenstrahlmischen, zumeist in Abh

angigkeit von der Gesamtzusam-
mensetzung des Stapels und der Temperatur (z.B. [39, 40, 42]). Sie sind da-
her eher mit den Voruntersuchungen aus Abschnitt 5.1 zu vergleichen, bzw.
haben die hier pr

asentierten Untersuchungen stimuliert und tragen letzlich
zum Gesamtbild bzgl. des Nichtgleichgewichtsverhaltens von Fe/Al bei. Eine
Arbeit vergleicht die Mischwirkung von Xe-Ionen im System Fe/Al mit der
von Mo/Cr [95]. Ballistisch m

ussten sich beide Systeme

ahnlich verhalten. Da
aber Fe/Al eine negative und Mo/Cr eine positive Mischungsw

arme hat, ist
die Mischwirkung im System Fe/Al deutlich h

oher, als im unmischbaren Sy-
stem Mo/Cr. Es wird allerdings nur die totale Vermischung untersucht. Hier
konnte gezeigt werden, dass die wesentlichen qualitativen Eekte des Ionen-
strahlmischens zun

achst die Al-reichen Zonen der Multischicht betreen. Erst
bei h

oheren Fluenzen ndet ein Abbau der Al-reichen Phase, verbunden mit
einem massiven Eindringen von Al in Fe statt, was durch die Temperatur
beeinusst werden kann.
Die hier vorgestellten Ergebnisse sind also die ersten zum Ionenstrahlmi-
schen von Fe/Al-Multischichten mit geringen Fluenzen, d.h. mit dem Ziel,
prim

ar die Struktur der Grenzschicht zu modizieren. Sie kl

aren zudem qua-
litativ die aus den stark unterschiedlichen L

oslichkeiten resultierenden un-
terschiedlichen Transportmechanismen f

ur Fe ins Al und Al ins Fe.
5.5 Struktur

anderungen durch Tempern
In diesemAbschnitt soll dargestellt werden, wie sich die Struktur der laserde-
ponierten Fe/Al-Multischichten durch Tempern im Vakuum ver

andert. F

ur
diese Experimente stand ein einfacher Ofen zur Verf

ugung, in dem die Proben
durch Strahlungsheizung auf die gew

unschte Temperatur erw

armt wurden.
Der Druck war dabei stets  2  10
 4
Pa. Als Temperatur wurden 573 K
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gew

ahlt, weil sich bei Untersuchungen zum Ordnungsprozess von schnell-
abgeschreckten Fe
25
Al
75
-Legierungen in die Gleichgewichtsphase Fe
3
Al [45]
gezeigt hat, dass dann die

Anderungen hinreichend langsam ablaufen. Der
Al-Gesamtgehalt der zum Tempern verwendeten Schichtsysteme kann aus
den ermittelten Schichtdicken abgesch

atzt werden und betr

agt etwa 10, 15,
20 und 25 at.% Al (von T.1 nach T.4, siehe auch Tabelle 5.3 in Abschnitt
5.3). Da in allen Multischichten die Gesamtkonzentration des Aluminiums
geringer als 25 at.% ist, erwartet man als endg

ultigen Gleichgewichtszustand
eine v

ollig homogene Verteilung des Al im Fe, wobei sich in Systemen mit
mehr als 20 at.% Al-Gehalt wenigstens teilweise die Phase Fe
3
Al (DO
3
Struk-
tur) ausbilden sollte. Hauptziel dieser Untersuchungen ist aber zu kl

aren, was
f

ur metastabile Zwischenzust

ande sich auf dem Weg ins thermodynamische
Gleichgewicht einstellen.
In einem ersten Schritt wurden die zum Tempern vorgesehenen Schichtsy-
steme f

ur 15 Minuten angelassen. Anschlieend wurden erneut die M

obauer-
spektren gemessen. Hierbei zeigte sich, dass die Entwicklung der Phasen ent-
scheidend davon abh

angt, ob die Schicht

uberkritisch oder unterkritisch ist,
d.h. ob nach der Deposition der Multischicht sich eine geschlossene Schicht
reinen Aluminiums gebildet hat oder nicht. Der erste Teil der Diskussion
wird daher weniger bzgl. der Zusammensetzung, als vielmehr bzgl. der Al-
Schichtdicke im Ausgangszustand gef

uhrt.
Abbildung 5.31 zeigt die M

obauerspektren einer unterkritischen Multi-
schicht mit d
Al
= 8 nm (T.3) vor (Abbildung 5.31[a]) und nach dem ersten
Temperschritt (Abbildung 5.31[b]). Man erkennt sofort deutliche Unterschie-
de bzgl. des Signals des unmagnetischen Eisens. Zeigte sich im Ausgangszu-
stand nur das zur amorphen Phase geh

orige Dublett, so hat sich diese Phase
bereits nach 15 Minuten bei 573 K vollst

andig aufgel

ost. Stattdessen besteht
der Beitrag des unmagnetischen Fe nun in einer breiten Einzellinie. Dieses
Singulett zeigt an, dass sich eine krz, unmagnetische Phase mit FeAl-

ahn-
licher Zusammensetzung und Struktur gebildet hat. Aufgrund der groen
Linienbreite des Singuletts von   = 0:51mm/s, die fast doppelt so hoch ist
wie die nat

urliche, kann man folgern, dass sich nicht die B2-geordnete Pha-
se FeAl gebildet hat, sondern ein ungeordneter, krz Mischkristall mit einer
FeAl-nahen Zusammensetzung. Die willk

urliche Besetzung der Gitterpositio-
nen mit Fe- und Al-Atomen f

uhrt zu einem elektrischen Feldgradienten am
Ort der
57
Fe-Kerne, so dass man eine breitere Linie sieht, die man auch als
eine

Uberlagerung von Dubletts mit sehr geringer Aufspaltung interpretieren
kann. Es ist bekannt, dass sich die Linienaufspaltung im Bereich um 50 at.%
mit steigendem Al-Gehalt sehr stark vergr

oert [79]. F

ur 60 at.% Al wurde in
den Voruntersuchungen (Abschnitt 5.1) bereits 0.38 mm/s Aufspaltung ge-
funden. Die Singulettform des hier beobachteten Signals deutet also darauf
122 5. Untersuchungen zum System Eisen/Aluminium
hin, dass sich bereits die FeAl-Ordnung auszubilden beginnt. Im folgenden
soll daher von der FeAl-artigen Phase gesprochen werden und zwar in Ab-
grenzung zu den Bereichen h

oheren Al-Gehalts, die zwar auch kristallin mit
krz Struktur sind, aber im M

obauerspektrum ein Dublett mit einer deutlich
sichtbaren Quadrupolaufspaltung von etwa 0.38 mm/s zeigen.
Je mehr Al die unterkritischen Multischichten enthalten, desto h

oher ist
der relative Fl

achenanteil der FeAl-artigen Phase am Gesamtspektrum. Das
bedeutet, dass das Al aus den ehemals amorphen Schichten { eine Schicht rei-
nen Aluminiums ist in diesem Fall ja nicht vorhanden { sich mit zus

atzlichem
Fe vermischt hat und daher einen gr

oeren Beitrag zum M

obauerspektrum
liefert. Naheliegenderweise wird dieses Fe aus der Fe-reichen Seite der Grenz-
schicht stammen.
Der Anteil von magnetisch geordnetem, mit Al legiertem Fe ist nach die-
sem ersten Schritt geringer, als im Ausgangszustand. Das Verh

altnis von
Fe mit n = 1 zu Fe mit n = 2; 3 oder 4 hat sich jedoch nicht signikant
ver

andert, d.h. es gibt keine Hinweise auf die Bildung von DO
3
-geordnetem
Fe
3
Al. Ferner sind keine Beitr

age von Fe mit B  21:3 T nachweisbar, d.h.
es gibt keine signikanten Bereiche mit 30{50 at.% Al. W

ahrend sich die
urspr

ungliche Fe-reiche Grenzschichtseite (d.h. Fe mit n = 1 : : : 4) mit der
bisherigen Al-reiche Grenzschichtseite quasi zur FeAl-artigen Phase vereinigt
hat, bildet sich im urspr

unglich reinen Fe durch eindiundierendes Al eine
neue Fe-reiche Grenzschichtseite aus, die etwas kleiner ist, als die urspr

ung-
liche, aber eine

ahnliche Nachbarschaftskonguration hat.
Man muss diesen Befund dahingehend deuten, dass die FeAl-artige Kon-
guration ein metastabiler Zwischenzustand auf dem Weg ins thermodyna-
mische Gleichgewicht ist. War also die Stapelfolge im Ausgangszustand der
unterkritischen Multischichten: reines Fe ! Fe mit n = 1 : : : 4 ! amorphe
Al/Fe-Legierung ! Fe mit n = 1 : : : 4 ! etc., so ist die Schichtfolge nach
dem Tempern: reines Fe ! Fe mit n = 1 : : : 4 ! FeAl-artige Phase ! Fe
mit n = 1 : : : 4 ! etc. Diese Struktur bleibt auch nach den n

achsten Tem-
perschritten erhalten.
In einem zweiten Schritt wurden die unterkritischen Schichten f

ur weite-
re 45 Minuten getempert. Hier zeigt sich keine qualitative Ver

anderung im
M

obauerspektrum (Abbildung 5.31[c]), allerdings verringert sich die Brei-
te der Einzellinie auf etwa 0.4 mm/s, was anzeigt, dass sich die FeAl-artige
Phase weiter geordnet hat. Tats

achlich erkennt man nun auch durch R

ont-
gendiraktion die ersten Andeutungen eines

Uberstrukturreexes der B2-
geordneten Phase FeAl.
Der relative Anteil von Fe mit n = 1 : : : 4 hat sich imVergleich zum ersten
Temperschritt erh

oht, liegt aber noch immer unter dem Wert des Ausgangs-
zustands. Insbesondere kann man weiterhin das lokale Modell f

ur die Anpas-
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Abb. 5.31: Phasenentwicklung durch Tempern bei 573 K im Falle von Systemen
mit unterkritischer Al-Schichtdicke (T3). (a) Im Ausgangszustand zei-
gen sich die bekannten Komponenten -Fe (hellgrau), Fe mit n = 1 : : :4
(dunkelgrau) und amorphe Phase (gekreuzte Schraur). (b) Nach 15
Minuten Temperbehandlung ist das Dublett durch eine breite Einzel-
linie (einfache Schraur) ersetzt worden. (c) Nach insgesamt 1 Stunde
Temperbehandlung hat sich die Linienbreite der Einzellinie verringert.
(d) Nach insgesamt 2 Stunden ist der Ordnungsprozess weiter voran-
geschritten. Der Anteil von Fe mit n = 1 : : :4 hat sich nicht weiter
ver

andert.
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Abb. 5.32:

Ubersichtsaufnahme einer unterkritischen Multischicht (d
Al
= 8 nm,
T.3) nach einer Stunde Tempern bei 573 K. Es sind keine amorphen
Bereiche mehr erkennbar. Die vier Fe-Schichten haben alles Al in ihre
krz Struktur eingebaut und ber

uhren sich daher. Lediglich der Materi-
alkontrast sorgt f

ur eine Aufhellung der Bereiche FeAl-artiger Zusam-
mensetzung, wodurch die Schichtstruktur noch erkennbar ist.
sung der verbreiterten Sextettlinien im M

obauerspektrum verwenden. In
der elektronenmikroskopischen Aufnahme (Abbildung 5.32) der Multischicht
mit d
Al
= 8 nm sind keine amorphen Bereiche mehr zu erkennen. Die Rekri-
stallisation hat oensichtlich an den K

ornern der Fe-reichen Schicht (reines
Fe und Fe-reiche Grenzschichtseite) stattgefunden, denn diese ber

uhren sich
nun. Die FeAl-artige Phase ist nur durch die verst

arkte Aufhellung zu er-
kennen, die eine Folge ihres hohen Al-Anteils und des daher verringerten
Materialkontrasts ist.
Nach einem dritten Temperschritt von 1 Stunde bei 573 K (d.h. 2 h Ge-
samttemperzeit) ist der Anteil von Fe mit n = 1 : : : 4 praktisch konstant
geblieben (Abbildung5.31[d]). Die Einzellinien im M

obauerspektrum haben
ihren Fl

achenanteil ebenfalls nicht signikant ver

andert. Die Linienbreite hat
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sich in Abh

angigkeit von der urspr

unglichen Al-Schichtdicke entwickelt. So
haben sich f

ur 6.5 und 8 nm Al-Ausgangsschichtdicke die Linienbreiten er-
neut verringert, wenn auch nur im geringen Mae. Im Falle des Systems mit
den nur 4 nm dicken Al-Lagen hat sich die Einzellinie hingegen wieder ver-
breitert, also ist die Ordnung zur

uckgegangen. Zudem zeigen sich im Sockel
des Singuletts Anomalien, die von Fe mit einem sehr geringen Hyperfeinma-
gnetfeld kommen k

onnten. Ihr Anteil ist allerdings zu gering, um quantiziert
werden zu k

onnen. Es sei hier auf den Zustand nach 20 Sunden Temperung
verwiesen, wo dieser Eekt sehr deutlich auftritt (der mit einem Stern mar-
kierte Bereich in Abbildung 5.36[a]). Beide Befunde zeigen den beginnenden
Zerfall der FeAl-artigen Schicht an. Da die Gesamtzusammensetzung dieser
Multischicht bei etwa 10 at.% Al liegt, sollte das Gesamtsystem zu einer
homogene Verteilung des Al im Fe hinstreben. Der nach den ersten Tem-
perschritten beobachtete Schichtaufbau aus -Fe, Fe mit n = 1 : : : 4 und
FeAl-artiger Schicht ist also nicht wirklich stabil, sondern nur ein Zwischen-
zustand. Bei fortgesetztem Tempern geht der Zerfall der Schicht hin zu einer
homogenen Zusammensetzung weiter, wobei dieses nat

urlich an Systemen
mit d

unnen FeAl-artigen Schichten am ehesten beobachtet wird.
Hat die Multischicht

uberkritische Al-Einzelschichtdicken, so ndet man
im M

obauerspektrum (Abbildung 5.34) nach den ersten 15 Minuten (Ab-
bildung 5.34[b]) sowohl ein Singulett, also die FeAl-artige Phase, als auch
ein Dublett. Nimmt man dessen Quadrupolaufspaltung von etwa 0.40 mm/s
als Ma, so ist eine krz Mischphase mit etwa 70 at.% Al entstanden. Wie
im Falle der unterkritischen Multischichten ist die amorphe Phase des Aus-
gangszustands sofort rekristallisiert. Al und Fe sind ineinander diundiert, so
dass nun ebenfalls Bereiche mit FeAl-artiger Zusammensetzung vorliegen. Da
zus

atzlich reines Al in diesem System vorhanden ist, beobachtet man auch
durchmischte Bereiche mit h

oherem Al-Gehalt.
Die Linienbreite des Singuletts ist in diesem Fall gr

oer, als f

ur unterkri-
tische Al-Schichten, was sich als st

arkere Unordnung interpretieren l

asst, die
evtl. eine Folge des hier vorliegende Konzentrationsgradienten ist. Bei unter-
kritischen Schichten war der maximale Al-Gehalt nach dem ersten Temper-
schritt etwa 50 at.%, in der

uberkritischen Schicht steigt die Konzentration
hingegen weiter auf 100 at.% Al an.
Die

uberkritische Probe wurde zun

achst wieder nur f

ur weitere 15 Mi-
nuten getempert. Im M

obauerspektrum sind weiterhin Dublett und Singu-
lett vorhanden. Das Dublett hat seinen Fl

achenanteil vergr

oert, aber die
Quadrupolaufspaltung ist nun 0.38 mm/s (siehe Tabelle 5.6 bzw. Abbildung
5.33), was einem krz Mischkristall mit etwa 60 at.% Al entspricht. Die Ver-
mischung von Al und Fe ist also weiter vorangeschritten. Die Linienbreite des
Singuletts hat sich verringert, d.h. die Bereiche FeAl-artiger Zusammenset-
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Abb. 5.33: Entwicklung der relativen Anteile der Phasen -Fe (hellgrau), Fe mit
n = 1 : : :4 (dunkelgrau), FeAl-artige Phase (einfach schraÆert) und Al-
reiche Phase (amorph im Ausgangszustand, krz nach Tempern, doppelt
schraÆert) durch Tempern bei 573 K. (a) Ausgangszustand, (b) nach
15 Minuten, (c) nach 30 Minuten, (d) nach 60 Minuten und (e) nach
120 Minuten Gesamttemperzeit. Die

uberkritische Multischicht (11 nm
Al-Schichtdicke) zeigt ein deutlich anderes Verhalten als die unterkriti-
schen und wurde daher in kleineren Zeitschritten getempert. Nach 60
Minuten bestehen erneut alle Spektren aus denselben Komponenten.
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Probe Dublett Singulett
d
Al
Zustand Æ    Æ  
(nm) (mm/s) (mm/s) (mm/s) (mm/s) (mm/s)
unbehandelt 0.213 0.400 0.48 | |
t = 15 Min. | | | 0.283 0.510
3.3
t = 1 Std. | | | 0.278 0.400
t = 2 Std. | | | 0.272 0.523
unbehandelt 0.213 0.400 0.48 | |
t = 15 Min. | | | 0.283 0.510
6.5
t = 1 Std. | | | 0.278 0.400
t = 2 Std. | | | 0.270 0.388
unbehandelt 0.213 0.400 0.48 | |
t = 15 Min. | | | 0.283 0.510
8.0
t = 1 Std. | | | 0.278 0.400
t = 2 Std. | | | 0.275 0.374
unbehandelt 0.213 0.400 0.48 | |
t = 15 Min. 0.218 0.370 0.399 0.283 0.718
10.5
t = 30 Min. 0.205 0.422 0.370 0.278 0.506
t = 1 Std. | | | 0.258 0.502
Tab. 5.6: Entwicklung der Hyperfeinparameter der unmagnetischen Phasen durch
die Temperbehandlung.
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Abb. 5.34: Phasenentwicklung f

ur

uberkritische Schichten. (a) Der Ausgangszu-
stand. (b) Nach 15 Minuten Tempern bei 573 K ist zus

atzlich zum
Dublett noch ein Singulett hinzugekommen. (c) Nach 30 Minuten ha-
ben Singulett und Dublett ihren Anteil weiter erh

oht. Die Linienbreite
des Singuletts hat deutlich abgenommen. (d) Nach 1 Stunde Gesamt-
temperzeit ist das

ubersch

ussige reine Al aufgebraucht. Das Spektrum
entspricht nun dem der unterkritischen Schichten.
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zung haben sich etwas geordnet, was best

atigt, dass dieses ein metastabiler
Zwischenzustand auf dem Weg ins thermodynamische Gleichgewicht ist.
In der TEM-Aufnahme (Abbildung 5.35[a]) des getemperten Zustands
lassen sich keine amorphen S

aume mehr erkennen und in der Hochau

osungs-
aufnahme (Abbildung 5.35[b]) scheinen die Netzebenen des Al und des Fe
ineinander

uberzugehen. Wie also schon die M

obauermessungen zeigten, ist
die amorphe Phase kristallisiert. Bestimmt man mit Hilfe der Fouriertrans-
formation die Netzebenenabst

ande in der
"
Al-Schicht\, so ndet man einen
gegen

uber dem Ausgangszustand (d = 0:233 nm) stark ver

anderten Wert
von d = 0:21 nm. Das korrespondiert mit dem Wert, der in Abschnitt 5.1
f

ur d
110
des um 3%

uberdehnten krz Gitters gefunden wurde. Wenn man
aus dem relativen Anteil des Dubletts im M

obauerspektrum die Schicht-
dicke der krz Phase mit der mittleren Zusammensetzung Fe
40
Al
60
absch

atzt,
so kommt man analog zum Beispiel in Abschnitt 5.3 auf 9 nm pro Schicht,
was der gesamten sichtbaren
"
Al-Schicht\ entspricht, d.h. nach 30 Minuten
Tempern ist kein kfz Al mehr vorhanden. Die Situation ist daher

ahnlich,
wie bei den unterkritischen Multischichten im Ausgangszustand. Folgerichtig
bewirkt ein erneutes Anlassen der Multischicht f

ur eine halbe Stunde, dass
nur noch das Singulett der FeAl-artigen Phase gefunden wird.
In allen Multischichten ndet sich nach einer Temperbehandlung von
1 Stunde bei 573 K eine Schichtfolge von -Fe, Fe mit n = 1 : : : 4 und
FeAl-artiger Phase, die einen metastabilen Zwischenzustand darstellt. Zum
Abschluss der Untersuchungen wird der weitere Weg ins thermodynami-
sche Gleichgewicht durch zwei zus

atzliche Experimente beobachtet. Einer-
seits wurden s

amtliche Multischichten noch einmal bei 573 K f

ur 18 Stunden
angelassen, so dass man auf 20 bzw. 19 Stunden Gesamttemperzeit kommt.
Zum anderen wurde eine einfache Dreifachschicht SiO
2
-Fe(31 nm)-Al(14 nm)-
Fe(31 nm)-Al(4 nm) bei 873 K f

ur 1 Stunde angelassen, um die Auswirkungen
einer erh

ohten Temperatur zu untersuchen. Zuerst sollen die Ergebnisse der
Langzeittemperung dargestellt werden.
Abbildung 5.36 zeigt das M

obauerspektrum der Multischichtmit d
Al
= 8
nm (T.3) nach insgesamt 20 Stunden W

armebehandlung bei 573 K. Noch
immer besteht das Spektrum aus drei Komponenten, n

amlich dem Singulett
der FeAl-artigen Phase, dem Sextett von Fe mit n = 0 und Beitr

agen von
Fe mit n = 1 : : : 4, in denen sich die Verbreiterung der Sextettlinien wieder-
spiegelt. Qualitativ sieht man bereits hier, dass die Sextettlinien wesentlich
st

arker verbreiter sind, als nach den vorrangegangenen Temperschritten.Man
muss daher vom lokalen Modell auf das der Hyperfeinfeldverteilung

uberge-
hen (Abbildung 5.36[b]).
Im Vergleich zum Zustand nach 2 Stunden Temperung ist der Anteil des
Singuletts von etwa 30% auf etwa 22% zur

uckgegangen. Fe mit n = 0 belegt
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Abb. 5.35: (a)

Ubersichts- und (b) hochau

osende TEM-Aufnahme einer

uberkri-
tischen Multischicht, die f

ur 1 Stunde bei 573 K getempert wurde. Im

Ubergangsbereich zwischen den beiden Fe-Schichten und der Al-Lage
fehlen die amorphen S

aume des Ausgangszustands.
5.5. Struktur

anderungen durch Tempern 131
Abb. 5.36: M

obauerspektrum (a) und Wahrscheinlichkeitsverteilung des Hyper-
feinmagnetfeldes (b) der Multischicht mit d
Al
= 8 nm (T.3) nach 20
Stunden Tempern bei 573 K. Man erkennt signikante Beitr

age von ma-
gnetisch geordnetem Fe in Al-reicher Umgebung (30-50 at.%), d.h. mit
stark vermindertem Hyperfeinfeld. So ist zwischen den Linien No.2+3
und No.4+5 ein Plateau, dass sich aus einer Vielzahl von vorliegenden
Hypefeinfeldwerten (B = 13  25 T) zusammensetzt. Insbesondere n-
det sich ein starker Beitrag von Fe mit B  21:3 T (Kreuz), was Fe
mit n = 4 entspricht. Dieser Beitrag ist fast gleich gro, wie der von
Fe mit n = 1 (B  30 T, Doppelkreuz). Schlielich gibt es noch einen
signikanten Beitrag von Fe mit sehr geringem Hyperfeinfeld (B  10
T, Stern).
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etwa 39% (statt 52%) ebenso wie Fe mit n = 1 : : : 4 (statt 18%). Bildlich
gesprochen verl

asst der Grenzschichtbereich nun den Zwischenzustand der
FeAl-artigen Phase. Al diundiert weiter in das Fe ein, wodurch der ehe-
mals steile Gradient zwischen magnetisch geordnetem Fe mit n = 1 : : : 4 und
der FeAl-artigen Phase abgebaut wird. Neben deutlichen Beitr

agen von Fe,
dessen zeitlicher Mittelwert des Hyperfeinfeldes unterhalb von 10 T (in Ab-
bildung 5.36 mit einem Stern markiert) und zwischen 13{25 T liegt, f

allt vor
allem der Beitrag von Fe mit B  21:3 T auf (Kreuz in Abbildung 5.36).
Dieser ist nun erstmals deutlich hervorgehoben und genauso gro, wie der
Beitrag von Fe mit B  30 T. Wie im Abschnitt 4.2.1 dargelegt, ist dies ein
deutlicher Hinweis auf die beginnende Bildung von DO
3
-geordneten Fe
3
Al-
Kristalliten. Dieses ist oensichtlich der zweite metastabile Zwischenzustand
des Systems auf dem Weg ins Gleichgewicht. Gefunden wurde dieses Ver-
halten f

ur Multischichten mit mindestens 15 at.% Gesamtgehalt an Al. Im
M

obauerspektrum der Multischicht mit nur 10 at.% Al fand sich kein Hin-
weis auf die Bildung von DO
3
geordneten Bezirken. Es ist lediglich mehr
Fe mit n = 1 : : : 4 sowie weniger FeAl-artige Phase und Fe mit n = 0 zu
nden. Oensichtlich bendet man sich in diesem Fall zu weit weg von der
st

ochiometrischen Zusammensetzung.
F

uhrt man die W

armebehandlung bei h

oheren Temperaturen durch, so
wird nicht nur die Diusion schneller ablaufen. Die erh

ohte mittlere Ener-
gie des Systems erm

oglicht es, energetische Barrieren f

ur die Keimbildung
zu

uberwinden, wodurch das System noch schneller das thermodynamische
Gleichgewicht erreicht. Die Wirkung einer Temperung bei 873 K f

ur 1 Stunde
auf eine einfache Dreifachschichtmit demAufbau SiO
2
-Fe(31 nm)-Al(14 nm)-
Fe(31 nm)-Al(4 nm) ist in Abbildung 5.37 dargestellt. Die Gesamtdicke und
Zusammensetzung der Schicht (hier etwa 16 at.% Al) ist vergleichbar mit
den zuvor betrachteten Systemen. Die wesentlich dickeren Einzelschichten
verl

angern jedoch die Diusionswege, die die Atome zum vollst

andigen Ab-
bau des Konzentrationsgradienten zur

ucklegen m

ussen. Man sieht zun

achst
aus den R

uckstreuspektren der Dreifachschicht vor und nach dem Tempern
(Abbildung 5.37[a]), dass trotz der im Vergleich zu den anderen Multischich-
ten dickeren Einzelschichten keine Schichtstruktur

ubrig bleibt. Das M

obau-
erspektrum (Abbildung 5.37[b]) zeigt nur noch magnetisch geordnetes Fe. Die
daran angepasste Hyperfeinfeldverteilung (Abbildung 5.37[b]) stimmt gut
mit einer theoretischen Verteilung

uberein, die man f

ur einen homogenen
krz Mischkristall mit 16 at.% Al erwartet h

atte. Da im thermodynamischen
Gleichgewicht bis zu 20 at.% Al im Fe l

oslich sind, ist hier der Gleichge-
wichtszustand praktisch erreicht.
Zusammenfassend zeigen die experimentellen Ergebnisse zun

achst, dass
die amorphe Phase, die nach der Abscheidung in allen Multischichten gefun-
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Abb. 5.37: (a) R

uckstreuspektrum einer Multischicht SiO
2
-Fe(31 nm)-Al(14 nm)-
Fe(31 nm)-Al(4 nm) im Ausgangszustand (gepunktete Linie) und nach
1 Stunde Tempern bei 873 K. Anders als nach der W

armebehandlung
bei 573 K ist keine Schichtstruktur mehr vorhanden. Das Al ist homogen
mit dem Fe vermischt. (b) Das M

obauerspektrum der Multischicht
nach der Temperbehandlung. Es ist nur noch magnetisch geordentes Fe
zu sehen. (c) Vergleich der gemessenen Hyperfeinfeldverteilung (Linie)
mit einer (Binominal-) Verteilung eines krz Mischkristalls mit 16 at.%
Al (Balken).
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den wird, sehr instabil und schon nach 15 Minuten bei 573 K vollst

andig
rekristallisiert ist. Im Falle von unterkritischen Schichten bildet sich eine ku-
bische FeAl-artige Phase, bei

uberkritischen Schichten ndet man aufgrund
des Reservoirs an reinem Al auch noch krz Bereiche, deren mittlere Zusam-
mensetzung nach 15 Minuten bei 70 at.%, nach 30 Minuten bei 60 at.% Al
liegt. Nach einer weiteren halben Stunde ist die maximale Al Konzentration
auf etwa 50 at.% abgesunken und man ndet nur noch die FeAl-artige Phase.
Das nun vorliegende Nebeneinander von -Fe, Fe mit n = 1 : : : 4 und der
FeAl-

ahnlichen Phase stellt einen ersten metastabilen Zwischenzustand auf
demWeg ins thermodynamischeGleichgewicht dar. Bis zu einer Gesamtdauer
der W

armebehandlung von 2 Stunden hat sich der Anteil von Fe mit n =
1 : : : 4 nur geringf

ugig ge

andert. Signale, die man einen Bereich mit 30{40
at.% Al zuordnen kann, fehlen im M

obauerspektrum.
Weiterhin beginnt sich die FeAl-artige Phase zu ordnen, was sich in ei-
ner Verringerung der Linienbreite des M

obauersinguletts nach 1 Stunde
Temperung niederschl

agt und durch R

ontgendiraktion zus

atzlich best

atigt
wird. F

ur Multischichten mit d
Al
 6 nm bzw. mindestens 15 at.% Al-
Gesamtgehalt setzt sich dieser Trend auch bei erneutem Anlassen f

ur eine
weitere Stunde fort. F

ur die Multischicht mit einer Al-Einzelschichtdicke von
4 nm bzw. einem Al-Gesamtgehalt 10 at.% zeigen sich jedoch nach diesen 2
Stunden W

armebehandlung bereits Anzeichen des Zerfalls des metastabilen
Zustands.
Nach insgesamt 20 Stunden Tempern bei 573 K ist der Konzentrations-
gradient weiter abgebaut worden. Es zeigen sich deutliche Beitr

age von ma-
gnetisch geordnetem Fe mit etwa 30-40 at.% Al, was sich in geringen Werten
f

ur das gemessene mittlereHyperfeinmagnetfeld niederschl

agt. Zus

atzlich n-
det sich in Systemen mit mindestens 15 at.% Al-Gesamtgehalt ein deutlich
erh

ohter Anteil von Fe mit n = 4, was als Bildung von DO
3
-geordneten Kri-
stalliten gedeutet wird. F

ur die Multischichtmit 25 at.% m

usste dieser Anteil
immer weiter zunehmen, bis im thermodynamischen Gleichgewicht nur eine
Fe
3
Al-Schicht auf einem SiO
2
-Substrat vorliegt.
F

ur die Multischichtsysteme mit weniger als 20 at.% Al-Gesamtgehalt
wird hingegen im Gleichgewicht ein krz Mischkristall erwartet. Tempert man
bei 873 K, so wird dieser Zustand nach 1 Stunde auch erreicht. Ob dieser Zu-
stand bei 573 K auch erreicht wird, d.h. der Prozess lediglich viel langsamer
abl

auft oder aber die Fe
3
Al-Kristallite bei dieser Temperatur stabil bleiben,
kann nicht entschieden werden. F

ur die vollst

andige Umwandlung einer ho-
mogenen, schnellabgeschreckten Fe
25
Al
75
-Legierung zu perfekt geordnetem
Fe
3
Al wurden in Ref. [45] fast 400 Stunden bei 573 K ben

otigt.
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5.6 Zusammenfassende Diskussion
Hier sollen nun die Ergebnisse zur Struktur von laserdeponierten Fe/Al-
Multischichten und zu deren Modizierbarkeit zusammengefasst und in den
Zusammenhang mit bereits publizierten Arbeiten gestellt werden.
Zu Beginn der Arbeiten wurde das Nichtgleichgewichtsverhalten im Sy-
stem Fe/Al noch einmal gr

undlich untersucht, wobei das widerspr

uchliche
Bild in der Literatur bzgl. der im Nichtgleichgewicht existierende Phasen
und ihrer Existenzbereiche verbessert wurde. So konnte gezeigt werden, dass
der krz Mischkristall bis etwa 70 at.% Al existiert. Bei einer Zusammenset-
zung um 75 at.% Al liegt eine kristalline Fe
2
Al
5
-

ahnliche Phase vor,

uber die
bisher nichts bekannt war. Ab 80 at.% liegt eine amorphe Verbindung vor.
M

obauerspektroskopie und EXAFS-Untersuchungen zeigen, dass die Amor-
phisierung durch Al erfolgt, das nicht mehr in n

achster Nachbarschaft vom
Fe auf regul

aren Gitterpl

atzen eingebaut wird, sondern die Struktur zwischen
den quasi unver

andert bleibenden Nahordnungsgruppen zerst

ort.
Bzgl. der Struktur der Multischichten konnte gezeigt werden, dass durch
die energiereichen Ionen im lasererzeugten Plasma bereits w

ahrend der De-
position der Multischicht eine signikante Durchmischung auftritt, die zur
Bildung einer mehrere nm breiten Grenzschicht zwischen aufeinander fol-
genden Fe- und Al-Schichten f

uhrt. Eine direkte Messung des Konzentrati-
onsprols in der Grenzschicht ist wegen der geringen Ausdehnung mit den

ublichen Tiefenprolierungsverfahren unm

oglich. Durch einen Vergleich zwi-
schen einer Simulation, die nur ballistische Eekte ber

ucksichtigt, und dem
Experiment, welches den Zustand nach ballistischem Mischen, chemischem
Mischen und strahlenverst

arkter Diusion wiederspiegelt, konnten allerdings
wichtige Erkenntnisse zum Konzentrationsverlauf gefunden werden.
Unterteilt man die Grenzschicht in eine Fe- und eine Al-reiche Seite, so
ndet man als Struktur der Fe-reichen Seite einen krz Mischkristall mit einer
maximalen Konzentration von 30 at.% Al. Dabei wurde hier erstmals gezeigt,
dass etwa doppelt soviel Al ins Fe eindringt, wie aufgrund der ballistischen
Eekte erwartet wurde. Als Ursache ist die hohe L

oslichkeit von Al in Fe
anzusehen, die, in Analogie zu den vom Ionenstrahlmischen bekannten Me-
chanismen [5, 96, 97], zu einem weiteren Eindringen des Al im Anschluss an
die ballistische Phase des Mischens f

uhrt. Das ist im Einklang mit anderen
Untersuchungen sowohl zur Struktur von Fe/Al Multischichten [47, 48, 49]
als zum Nichtgleichgewichtsverhalten im System Fe/Al [24, 25, 28]. Die Exi-
stenz von signikanten Grenzschichtbereichen mit 30-50 at.% Al konnte mit
Hilfe der M

obauerspektroskopie nicht nachgewiesen werden.
Bei der Bildung der Al-reichen Seite der Grenzschicht spielen thermody-
namische Eekte ebenfalls eine groe Rolle. Hier wurde durch M

obauerspek-
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troskopie und Elektronenmikroskopie nachgewiesen, dass die Al-reiche Seite
der Grenzschicht amorph ist, was bislang nur vermutet wurde. M

obauer-
spektroskopie konnte keine Bereiche mit einer Zusammensetzung  15 at.%
Fe nachweisen. Die Al-reiche Seite der Grenzschicht hat also sehr steile Kon-
zentrationsgradienten sowohl zum reinen Al, wie auch zur Fe-reichen Seite
der Grenzschicht. Ursache f

ur den scharfen

Ubergang von Fe- zu Al-reicher
Grenzschichtseite ist das thermodynamisch gef

orderte Eindringen von Al ins
Fe, wodurch die maximale Konzentration auf der Fe-reichen Seite absinkt.
Im Gegenzug verhindert die extrem geringe L

oslichkeit von Fe in Al, dass
eine feste L

osung von Fe in Al gebildet wird. Somit entsteht auch zwischen
Al-reicher Grenzschichtseite und der reinen Al-Schicht ein steiler Konzentra-
tionsgradient.
Den stark unterschiedlichen L

oslichkeiten von Al in Fe und umgekehrt
wird auch die unterschiedliche Morphologie der amophen, Al-reichen Grenz-
schichtseite in Abh

angigkeit von der Depositionssequenz zugesprochen. Die
Deposition von Al auf Fe f

uhrt zu einer etwa 3 nm breiten, glatt wirken-
den amorphen Zone, w

ahrend die Deposition von Fe auf Al eine wesentlich
rauhere und d

unner wirkende amorphe Zone erzeugt. Die unterschiedlichen
Breiten k

onnen durch ballistische Eekte erkl

art werden, die unterschiedli-
che Morphologie aber muss durch thermodynamische Triebkr

afte, d.h. die
unterschiedlichen L

oslichkeiten, bedingt sein.
Bzgl. der Modizierbarkeit der laserdeponierten Multischichten konnte
gezeigt werden, dass man mit vorsichtigem Ionenstrahlmischen die amorphe
Al-reiche Grenzschichtseite bis auf etwa 35 at.% Fe

ubers

attigen kann, bevor
der

Ubergang in eine kristalline Struktur erfolgt, d.h. etwa doppelt soviel Fe,
wie im urspr

uglichen amorphen Zustand. Als Ursache f

ur die Stabilisierung
des amorphen Zustands wird der hohe Anteil der Ober

achenenergie durch
die begrenzte Ausdehnung der amorphen Al-reichen Schicht zwischen den
krz Fe-reichen Zonen und die geringeren Spannungen (resp. Grenz

achen-
energie) zwischen den beiden Strukturen im Vergleich zur Grenz

ache krz$
orthorhombisch angenommen. Zudem konnte gezeigt werden, dass bei tiefen
Temperaturen eine

Ubers

attigung bis etwa 40 at.% Fe m

oglich ist, da hier
dem System zus

atzlich die zur Umordnung n

otige thermische Beweglichkeit
entzogen wird.
Durch Ionenstrahlmischen bei gek

uhltem Substrat konnte gezeigt wer-
den, dass der weite Transport des Aluminiums in das Fe vor allem durch
strahlenverst

arkte Diusion erfolgt, w

ahrend Fe vor allem durch ballistisches
Mischen in das Al eindringt.
Die thermische Stabilit

at der amorphen Phase ist jedoch

auerst gering.
Bereits vorsichtiges Tempern im Vakuum bei 573 K f

ur 15 Minuten f

uhrt
zur vollst

andigen Kristallisation. Es bildet sich stattdessen { f

ur unter- und
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
uberkritsche Schichten { eine FeAl-artige Phase. Bei

uberkritischen Multi-
schichten ndet man zus

atzlich eine krz Mischphase mit etwa 60{70 at.%
Al, da im Ausgangszustand ein Reservoir von reinem Al vorhanden ist. De-
ren Al-Gehalt sinkt bei fortgesetzter Temperung immer weiter ab, bis nur
noch der FeAl-artige Zustand zusammen mit -Fe und Fe mit n = 1 : : : 4
Al-Nachbarn vorhanden ist. Die FeAl-artige Phase stellt einen metastabilen
Zwischenzustand dar, der mit zunehmender Temperzeit zerf

allt.
Die Ergebnisse bzgl. der W

armebehandlung sind im Einklang mit den Er-
wartungen, die man aufgrund des Gleichgewichtsphasendiagramms hatte. In
der Literatur sind einige Arbeiten bekannt, die ebenfalls die Strukturver

ande-
rungen in Fe/Al Multischichten durch Tempern untersuchen [48, 49, 98]. Dort
allerdings sind die Systeme Al-reich, d.h. das System strebt einem anderen
Punkt im Phasendiagramm zu.

Ubereinstimmung herrscht mit diesen Arbei-
ten insofern, dass bei hinreichend langen Temperzeiten sich der Konzentrati-
onsgradient vollst

andig abbaut. Kurzlebige transiente Zwischenzust

ande wie
sie beim

Ubergang vom Mischkristall zur DO
3
-Struktur beobachtet wurden
[45], konnten hier nicht nachgewiesen werden, da keine Echtzeitmessung zur
Verf

ugung stand.
Bzgl. der Stabilit

at der amorphen Phase wurde in einem Artikel f

ur volu-
menartige Systeme eine Umwandlungstemperatur von etwa 400 K gefunden,
bei der der amorphe in den quasikristallinen Zustand

ubergeht [39]. An-
ders als beim Ionenstrahlmischen konnte hier f

ur d

unne amorphe Schichten
keine erh

ohte Stabilit

at gefunden werden. Das h

atte man in

uberkritischen
Schichtsystemen aufgrund der dort vorhandenen Fehlpassung zwischen rei-
nem Al und Fe erwarten k

onnen. Unter Umst

anden waren hier Temperatur
und Temperzeit bereits zu hoch bzw. lang, um ein solches Ph

anomen zu
entdecken. Wie oben aber schon ausgef

uhrt, vermischen sich Al und Fe f

ur
hinreichend lange Zeiten vollst

andig, so dass die amorphe Phase in jedem
Fall nur f

ur kurze Zeit beim Tempern existieren k

onnte. Eine dauerhafte
Stabilisierung durch D

unnschichteekte kann ausgeschlossen werden.
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6. UNTERSUCHUNGEN ZUM SYSTEM
KOBALT/KUPFER
6.1 Voruntersuchungen zur Mischbarkeit von Kobalt und
Kupfer durch Ionenstrahltechniken
Auch im Falle des Co/Cu sind gewisse Voruntersuchungen an Systemen mit
einfacher Struktur sinnvoll, bevor man sich den strukturell komplexerenMul-
tischichten zuwendet. Da es sich bei Co/Cu um ein nicht mischbares Stosy-
stem handelt, muss man damit rechnen, dass die thermodynamischen Kr

afte
jegliche ballistisch erreichte Vermischung wieder aufheben. Im ebenfalls nicht
mischbaren System Eisen/Silber wurde beobachtet, dass es nicht m

oglich ist,
aufgedampfte Multischichten mit Ionenstrahlen zu durchmischen [6].
Wie schon im Abschnitt 3.2 dargestellt, ndet sich in der Literatur h

aug
das Problem, eine feste L

osung von Co in Cu herzustellen, um anschlieend
die spinodale Entmischung untersuchen zu k

onnen. Lediglich geringe Mengen
(c
Co
 10 at.%) von Co konnten z.B. durch Schnellabschreckung gel

ost wer-
den [58]. Im Falle von Co/Cu gibt es zwei denkbare Mechanismen, die trotz
der positiven Mischungsw

arme des Stosystems zur Bildung einer

ubers

attig-
ten festen L

osung von Co in Cu durch Ionenimplantation f

uhren k

onnen.
Zum einen bewirken die von den implantierten Ionen ausgel

osten Kollisi-
onskaskaden, dass das implantierte Volumen stets neu durchmischt wird und
kontinuierlich Strahlensch

aden erzeugt werden, die daf

ur sorgen k

onnen, dass
der Mischkristall energetisch g

unstiger wird, als Co-Pr

azipitate in einer Cu-
Matrix. Ein zweiter m

oglicher Weg geht davon aus, dass Co und Cu im


ussigen Zustand l

osbar sind. Die bewegten Atome innerhalb der Kollisions-
kaskade benden sich in einem quasi-

ussigen Zustand, der dann mit einer
extrem hohen Abk

uhlrate von etwa 10
16
K/s abgeschreckt wird. Die Rate ist
4{5 Gr

oenordnungen h

oher, als durch konventionelle Schnellabschreckung
erreicht werden kann.
Als Vorexperiment werden hier 195 keV Co
+
-Ionen mit einer Fluenz von
 = 210
17
at/cm
2
in Cu-Targets implantiert.Gem

a einer Srim-Simulation
liegt die zu erwartende projizierte Reichweite bei 5545 nm. Man erh

alt auf
diese Weise eine etwa 100 nm breite implantierte Zone, in der sich entweder
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Abb. 6.1: AES-Tiefenprol nach Implantation von 2  10
17
Co/cm
2
in Cu. Die
Tiefenskala wurde unter Annahme einer konstanten Zerst

aubungsrate
errechnet.
eine feste L

osung von Co in Cu oder aber Co-Cluster gebildet haben, was
sich aufgrund der groen Ausdehnung der implantierten Zone gut nachwei-
sen lassen sollte. Die Targets bestanden aus Cu-Blech mit einer Reinheit von
99.95%. Es wurden St

ucke der Gr

oe 15 mm  15 mm  2 mm ausges

agt
und beidseitig poliert, um einen guten W

armekontakt zum Substrathalter zu
gew

ahrleisten. Die Temperatur w

ahrend der Implantation wurde mit einem
Thermoelement gemessen und die Stromdichte so eingestellt, dass die Tem-
peratur stets < 373 K blieb. Als kritische Temperatur f

ur den Beginn der
Entmischung hatte Michaelsen [56] 473 K gefunden.
In Abbildung 6.1 erkennt man die Tiefenverteilung des Co nach der Im-
plantation, die mit Hilfe der Auger Elektronenspektroskopie (AES) gemessen
wurde. Das Prol hat von der Ober

ache ausgehend einen fast rechteckigen
Verlauf, der sich mit einer Konzentration von etwa 25 at.% Co bis in eine
Tiefe von 50 nm erstreckt. Von dort sinkt die Konzentration exponentiell ab.
Insgesamt ist die Breite der implantierten Zone etwa 100 nm, was den Erwar-
tungen entspricht. Die Kastenform des Prols an der Ober

ache zeigt, dass
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die Implantation bereits von der Ober

achenzerst

aubung dominiert wird.
Um die Verluste durch die Zerst

aubung abzusch

atzen, integriert man das
Co-Tiefenprol auf. Dabei muss man annehmen, dass die Volumendichte in
der implantierten Zone der des Cu ( = 8:5  10
22
at/cm
3
) entspricht, was
angesichts der

Ahnlichkeit der Dichten von Co und Cu akzeptabel ist. Man
erh

alt eine retardierte Fluenz von 
r
= 1:26  10
17
Co/cm
2
, d.h. etwa 37%
der implantierten Ionen sind durch Zerst

aubung verlorengegangen.
Als n

achster Analyseschritt bietet sich R

ontgendiraktion bei streifendem
Einfall an. Es sind lediglich die Reexe des kfz Cu zu erkennen (Abbildung
6.2[a]), die allerdings durch eine leichte Kontraktion des Gitters etwas zu
den Werten f

ur kfz Co verschoben sind. Diese Verschiebung wird geringer,
wenn man den Einfallswinkel der R

ontgenstrahlen vergr

oert, was den An-
teil der nicht implantierten Cu-Matrix am Diraktogramm erh

oht. In Abbil-
dung 6.2(b) sieht man deutlich, wie f

ur hohe Einfallswinkel sich die Lage des
(220)-Reexes einer implantierten Probe dem Wert einer nicht implantier-
ten Vergleichsprobe ann

ahert. Das implantierte Co zeigt also einen messba-
ren Eekt, allerdings kann diese Verschiebung sowohl durch im Cu-Gitter
gel

ostes Co, als auch durch kleine Co-Pr

azipitate innerhalb der Cu-Matrix
herr

uhren. Nach Michaelsen [56] liegt die Au

osungsgrenze f

ur kleine Co-
Ausscheidungen wegen der Gitteranpassung mit der Cu-Matrix bei 5 nm.
In der TEM-

Ubersichtsaufnahme (Abbildung 6.3[a]) l

asst sich kein Un-
terschied zwischen der implantierten Zone an der Ober

ache und der un-
ber

uhrt gebliebenen Matrix feststellen. Angesichts der sehr hohen implantier-
ten Fluenz h

atte man bei Ausscheidung von Co innerhalb der implantierten
Zone mit einem Anteil von deutlich kleineren K

ornern gerechnet. Entlang
des Pfeils wurde nun die Co-Konzentration mit Hilfe der energiedissipativen
R

ontgenuoreszens (EDX) gemessen. Der Durchmesser des anregenden Elek-
tronenstrahls betrug dabei 1 nm und die Messstrecke umfasst zwei K

orner
mit deren Korngrenze. In Abbildung 6.3(b) ist die Intensit

at des Signals
der Co-K

Linie

uber der Position des Strahls aufgetragen. Innerhalb des
f

ur dieses Verfahren realistischen Fehlers von 20% sind keine Unterschiede
im Co-Gehalt beider K

orner zu nden und insbesondere keine Anreicherung
des Co an der Korngrenze. In Abbildung 6.3(c) ist ein anderer Bereich des
Pr

aparats gezeigt, wobei das Mikroskop im Rastermodus betrieben wurde.
Man erkennt drei K

orner im ober

achennahen Bereich. Von diesem Gebiet
wurde ebenfalls die Elementverteilung mit Hilfe von EDX gemessen, wobei
der Strahldurchmesser hier bei 10 nm lag. Die Verteilung des Co gem

a der
Co-K

Intensit

at erkennt man in Abbildung 6.3(d). Es lassen sich keine Hin-
weise auf Inhomogenit

aten nden. Zudem best

atigt das Bild die Ergebnisse
der Tiefenprolmessung (Abbildung 6.1), wonach das Co im wesentlichen in
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Abb. 6.2: (a) Das R

ontgendiraktogramm des mit Co implantierten Cu (E
Co
=
195 keV,  = 2 10
17
Co/cm
2
). Die senkrechten durchgezogenen Linien
zeigen die erwartete Position der Cu-Reexe an, die gestrichelten Lini-
en die des kfz Co. Die Lagen wurden der Pulverdiraktionsdatenbank
entnommen. (b) Die Position des (220)-Reexes in Abh

angigkeit vom
Einfallswinkel der R

ontgenstrahlen. Die Kreise kennzeichnen die Werte
der implantierten Probe. Zum Vergleich wurde auch eine polierte, aber
nicht implantierte Probe gemessen (Quadrate).
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den ersten 50 nm von der Ober

ache zu nden ist.
Mit den bisherigen Methoden konnte also kein Hinweis auf die Bildung
von Co-Clustern gefunden werden. Allerdings w

aren sehr kleine Pr

azipitate
von weniger als 5 nm Durchmesser nicht au

osbar.
Als weiterer Test soll nun das magnetische Verhalten untersucht werden.
Sind Co-Cluster vorhanden, so sollte man ein superparamagnetisches Verhal-
ten nden (siehe Abschnitt 4.2.7). F

ur eine feste L

osung von Co in Cu wird
hingegen Spinglasverhalten erwartet. Dazu wurde bei tiefen Temperaturen
(T  200 K) das magnetische Moment der gesamten Probe in Abh

angigkeit
von der Temperatur gemessen. Die Messungen wurden bei drei verschiedenen
Messfeldst

arken jeweils in zwei Modi ausgef

uhrt. Einmal wurde die Probe oh-
ne angelegtes Messfeld auf die gew

unschte Temperatur abgek

uhlt und dann
deren magnetisches Moment gemessen (Nullfeldk

uhlung, dargestellt durch
oene Symbole in Abbildung 6.4). Ein anderes Mal wurde die Probe bei
eingeschaltetem Messfeld abgek

uhlt (Feldk

uhlung, gef

ullte Symbole in Ab-
bildung 6.4). Man erkennt, dass f

ur alle drei Messfelder (
0
H = 5; 20 und
50 mT) das gemessene magnetische Moment f

ur Feld- und Nullfeldk

uhlung
erst unterhalb einer bestimmten Temperatur voneinander abweicht. Diese
sog. Einfriertemperatur sinkt mit zunehmender Messfeldst

arke. Dieses Ver-
halten ist typisch f

ur Spingl

aser. Dass das gemessene Moment insgesamt mit
dem Messfeld ansteigt, was sich in einer vertikalen Verschiebung der Kurven
in Abbildung 6.4

auert, kann jedoch nicht durch das paramagnetische Ver-
halten einzelner Co-Momente erkl

art werden. Dieses widerspricht allerdings
nicht der Hypothese einer festen L

osung von Co in Cu. Man muss die rela-
tiv hohe Co-Konzentration von 25 at.% ber

ucksichtigen, die dazu f

uhrt, dass
selbst bei einer v

ollig willk

urlichen Verteilung von Co in Cu, die Mehrzahl
der Co-Atome 2{3 n

achste Co-Nachbarn haben wird, die magnetisch kop-
peln. Angesichts des hohen Co-Gehalts m

ute eine durch thermodynamische
Kr

afte ausgel

oste Entmischung zur Bildung vieler kleiner Cluster f

uhren.
Bereits bei 2 nm Durchmesser enth

alt der Cluster

uber 800 Atome. Diese
ferromagnetisch gekoppelten Cluster w

urden sich superparamagnetisch ver-
halten.
Setzt man die Messungen bei hohen Temperaturen (bis 800 K) fort, so
steigt ab 630 K das magnetischeMoment deutlich an (Abbildung 6.5[a]). Hier
hat also die Entmischung von Co und Cu begonnen. Bei 800 K wurden mehre-
re Messungen durchgef

uhrt, wobei das gemessene Moment mit der Haltezeit
bei dieser Temperatur weiter ansteigt. Nach der Hochtemperaturmessung
ist eine f

ur Ferromagnetismus typische Hysteresekurve messbar (Abbildung
6.5[b]), was anzeigt, dass sich bereits relativ groe Co-Cluster gebildet ha-
ben. Diese Messung wurde bei Temperaturen von 5 K bis 300 K durchgef

uhrt,
wobei keine signikanten Unterschiede festgestellt werden k

onnen. Die fer-
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Abb. 6.3: (a) TEM-

Ubersichtsaufnahme eines Co-Implantats. Die implantierte Zo-
ne erstreckt sich von der Ober

ache bis in etwa 100 nm Tiefe. Es lassen
sich allerdings keine Unterschiede zur tiefer liegenden, unbehandelt ge-
bliebenen Zone erkennen. Der Pfeil markiert die Linie, entlang derer der
Co-Gehalt mittels EDX untersucht wurde. (b) Die Intensit

at des Co-K

Signals in Abh

angigkeit von der Position. Der anregende Elektronen-
strahl hatte 1 nm Durchmesser. (c) Eine Rasteraufnahme eines anderen
Bereiches, in dem ebenfalls mit EDX die Co-Verteilung gemessen wur-
de. Die Pfeile markieren zwei Korngrenzen. (d) Intensit

atsverteilung des
Co-K

Signals

uber den gesamten Bereich. Der Elektronenstrahl hatte
hier einen Durchmesser von 10 nm.
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Abb. 6.4: Magnetisches Moment des Co-Implantats bei tiefen Temperaturen. Die
oenen Symbole kennzeichnen die Messung bei Nullfeldk

uhlung, die
gef

ullten Symbole die Messung bei Feldk

uhlung. Die jeweiligen Maxi-
ma (T
f1
> T
f2
> T
f3
) markieren die sog. Einfriertemperaturen. Das die
Kurven von Feld- und Nullfeldk

uhlung erst unterhalb von T
f
voneinan-
der abweichen, ist typisch f

ur Spingl

aser.
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Abb. 6.5: Entwicklung des magnetischen Moments durch Messung bei erh

ohten
Temperaturen. (a)

Ubersteigt die Temperatur 630 K steigt das gemes-
sene magnetische Moment stark an, was die Bildung von Co-Clustern
anzeigt. Zwischen jedem Messpunkt lagen dabei einige Minuten, bis die
gew

unschte Temperatur erreicht war. (b) Nach der Messung bei hohen
Temperaturen ndet man die f

ur Ferromagnetismus typische Hysterese-
kurve, die keine Temperaturabh

angigkeit zeigt. (c) Ebenfalls nach der
Hochtemperaturmessung zeigt sich die f

ur Superparamagnetismus typi-
sche Divergenz von Feld- und Nullfeldmessung oberhalb der Einfriertem-
peratur des Spinglases.
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romagnetischen Co-Cluster haben also eine hohe Curie-Temperatur, was an-
zeigt, dass es sich um Gebiete reinen Kobalts handelt und nicht um bloe
Anreicherungen von Co in Cu. Bei der erneuten Tieftemperaturmessung n-
det man nun das f

ur Superparamagnetismus typische Verhalten, wenn man
die Kurven f

ur Feld- und Nullfeldk

uhlung miteinander vergleicht (Abbildung
6.5[c]). Hier weichen jetzt beide Signale deutlich vor der Einfriertemperatur
des Spinglases voneinander ab. Dieses superparamagnetische Verhalten kann
man Co-Clustern unterschiedlicher Gr

oe und Blockierungstemperatur zu-
schreiben. Im Ergebnis haben sich im Verlauf der Hochtemperaturmessung
also Co-Cluster mit einer breiten Gr

oenverteilung gebildet.
Die hier gezeigten Ergebnisse lassen den Schluss zu, dass die Implantation
von Co in Cu zur Bildung einer festen L

osung von Co in Cu f

uhrt. Diese
Aussage st

utzt sich im wesentlichen auf drei Befunde:
1. Mittels analytischer TEM-Techniken konnte eine homogene laterale
Verteilung des Co im Ausgangszustand gezeigt werden.
2. Nach der Implantation ndet man Spinglasverhalten.
3.

Ubersteigt die Temperatur hingegen 630 K, so bilden sich Co-Cluster
mit einer breiten Gr

oenverteilung
Die thermodynamisch getriebene Entmischung wird also erfolgreich durch
die sehr hohen Abk

uhlraten beim
"
Erstarren\ der Kollisionskaskaden unter-
dr

uckt. Daher kann man auch damit rechnen, durch Laserablation und vor
allem durch Ionenstrahlmischen eine Durchmischung von Co und Cu zu er-
halten.
6.2 Simulation des PLD Prozesses
In diesem Abschnitt soll mit Hilfe von Tridyn eine Erwartung bzgl. der
Durchmischung f

ur den PLD-Prozess gewonnen werden. Die Simulation wird
wie im Falle des Fe/Al (Abschnitt 5.2) durchgef

uhrt. F

ur die mittlere Teil-
chenenergie und den Ionisationsgrad wurden wieder die Ergebnisse von Tse-
lev [74] verwendet, die zusammen mit den anderen Parametern in Tabelle 6.1
aufgef

uhrt sind. Man erkennt in Abbildung 6.6, dass die Grenzschichtbrei-
ten f

ur beide Depositionssequenzen jeweils etwa 2 nm betragen, also nicht
so stark voneinander abweichen, wie im Falle von Fe/Al. Es zeigt sich bei
"
Cu!Co\ eine leichte Unsymmetrie in den Prolen. So ist die Cu-reiche
Seite etwa 1.2 nm, die Co-reiche Grenzschichtseite etwa 0.8 nm breit. In Ta-
belle 6.1 sind die aus der Simulation folgenden Werte f

ur Reichweite und
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Abb. 6.6: Simulation des PLD-Prozesses f

ur Co/Cu-Multischichten. (a) Die Be-
schichtung von Co (gepunktete Linie) auf Cu (durchgezogene Linie) er-
gibt eine etwa 2 nm breite, symmetrische Grenzschicht. (b) Auch im
Falle von Cu auf Co ist die Grenzschicht etwa 2 nm breit, allerdings ist
die Cu-reiche Seite der Grenzschicht sichtbar breiter, als die Co-reiche
Seite.
Element Co
+
Cu
+
Mittlere Ionenenergie (eV) 85 90
Ionisationsgrad 80% 90%
gerechnete Trajektorien 10
5
10
5
Ober

achenbindungsenergie (eV) 4.43 3.52
Verlagerungsenergie (eV) 8 8
Ruheenergie (eV) 1 1
Mittlere totale Reichweite (nm) 0:60  0:35 0:64  0:35
Mittlere projizierte Reichweite (nm) 0:28  0:17 0:31  0:18
Mittlere Zahl der Kollisionen 3:2 2:8 3:3 2:8
Gesamtzerst

aubungskoeÆzient 0.055 0.117
Tab. 6.1: Parameter der Simulation, sowie die von Tridyn berechneten Werte
f

ur totale und projizierte Reichweite, die Zahl der Kollisionen und die
Zerst

aubungsausbeuten f

ur die Co
+
- und Cu
+
-Ionen.
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Zerst

aubungsausbeute aufgelistet. Wie auf Grund der sehr

ahnlichen Bedin-
gungen in den Depositionsplasmen und den geringen Dierenzen in Masse
und Dichte der Elemente zu erwarten war, gibt es keine wesentlichen Un-
terschiede zwischen Co- und Cu-Ionen. Lediglich die Zerst

aubungsausbeute
ist f

ur Cu h

oher, da die Ober

achenbindungsenergie mit 3.52 eV geringer
ist, als die von Co (4.43 eV). Diese erh

ohte Zerst

aubung von Cu mag daf

ur
verantwortlich sein, dass bei der Beschichtung Cu!Co das Co in der auf-
wachsenden Cu-Schicht angereichert wird, wodurch die Cu-reiche Seite der
Grenzschicht breiter wird, als die Co-reiche Seite.
Zusammenfassend muss also mit einer Grenzschichtbreite von etwa 2
nm gerechnet werden. Anders als im Falle Fe/Al steht hier allerdings kei-
ne M

obauerspektroskopie zur Verf

ugung, um die erwartete Durchmischung
zu

uberpr

ufen. Stattdessen wird die Grenzschicht hier mit Hilfe von R

ont-
genreektometrie und diuser R

ontgenstreuung untersucht.
6.3 Struktur der Multischichten im Ausgangszustand
Nachdem im vorangegangenen Abschnitt gezeigt werden konnte, dass es prin-
zipiell m

oglich ist, mit den verwendeten ionengest

utzten Verfahren eine feste
L

osung von Co in Cu herzustellen, soll hier zun

achst die Struktur von laserde-
ponierten Co/Cu-Multischichten untersucht werden, die als Ausgangssysteme
f

ur Ionenstrahlmischen und thermisches Anlassen dienen.
Da keine intermetallischen Phasen zu erwarten sind, konzentrieren sich
die Untersuchungen auf die Rauigkeit in den Grenzschichten. Denkbar sind
hier Durchmischung (chemische Rauigkeit), sowie lang- und kurzskalige mor-
phologische Rauigkeit. Dieses soll vor allem mit Hilfe von R

ontgenverfahren
aufgekl

art werden. Um damit gesicherte Aussagen

uber die Grenzschicht-
struktur der Multischichten gewinnen zu k

onnen, sind ankierende Messun-
gen mit anderen Verfahren sinnvoll, da die Auswertung von spekularer und
diuser R

ontgenstreuung durch Modellsimulationen erfolgt. Dadurch besteht
die Gefahr, zu sehr dem angepassten Modell zu vertrauen. In dieser Arbeit
wird die Gesamt

achendichte der Multischicht mit R

uckstreuspektrometrie
und das Verh

altnis von Co zu Cu mit protoneninduzierter R

ontgenuoreszenz
(im folgenden mit PIXE abgek

urzt) bestimmt. Zus

atzlich runden R

ontgen-
diraktion und Elektronenmikroskopie die Analyse ab.
Die gelieferten Multischichten lassen sich in verschiedene Gruppen ein-
teilen. Einerseits wurde das Gesamtverh

altnis von Co zu Cu variiert. Zum
anderen wurden Multischichten mit vier Perioden Co/Cu und Systeme mit
acht Perioden Co/Cu bei

ahnlicher Gesamtstapeldicke hergestellt. Damit soll
untersucht werden, wie eine Variation von Grenzschicht- zu Volumenanteil
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die Struktur ver

andert.
Aus technischen Gr

unden { die stetige Ver

anderung der Strahlcharakte-
ristik der Laser mit der Nutzungsdauer { wurden die Proben nicht unter
konstanten Abscheidebedingungen deponiert. Die ver

anderten Bedingungen
schlagen sich in einer unterschiedlichen mittleren Wachstumsrate pro La-
serpuls nieder, die hier in Picometern (1 pm = 10
 12
m) pro Puls angege-
ben wird. Es

andert sich vor allem die Wachstumsrate des Co, w

ahrend die
Wachstumsrate des Cu als konstant angesehen werden kann (siehe Tabelle
6.2). Die tats

achlichen Ver

anderungen in den Prozessbedingungen sind sehr
komplex und liegen jenseits des Themas dieser Arbeit. Die Auswirkungen
der ver

anderten Bedingungen auf die Struktur der Multischichten sind aller-
dings insgesamt nicht wesentlich. Daher werden die Proben als eine Einheit
betrachtet und der m

ogliche Einuss der Wachstumsrate an den geeigneten
Stellen angesprochen, wobei unter der Wachstumsrate stets die Rate des Co
gemeint sein soll.
Zun

achst sollen von den Co/Cu-Multischichten die Schichtdicken und ihre
Zusammensetzung bestimmt werden. Ersteres wird mit R

ontgenreektome-
trie, letzeres mit PIXE bestimmt. Mit R

uckstreuspektrometrie kann noch
die Gesamtstapeldicke bestimmt werden, um die Reektometriemessungen
zus

atzlich abzusichern. Im Anschluss an die Schichtdickenbestimmung soll
die Struktur der Multischichten unter Ber

ucksichtigung ihrer unterschiedli-
chen Zusammensetzung und Periodenzahl besprochen werden.
Abbildung 6.7(a) zeigt exemplarisch ein R

uckstreuspektrum einer Multi-
schicht mit vier Perioden. Wie aufgrund der sehr

ahnlichen Massen von Co
und Cu zu erwarten war,

uberlappen beide Signale. Auch wenn man hier
in dem
"
Interferenzbild\ die Schichtstruktur erkennen kann, ist die Gesamt-


achendichte die einzige Gr

oe, die sich sinnvoll bestimmen l

asst. Hierzu
muss das Gesamtsignal zweimal integriert werden. Einmal unter der An-
nahme, es sei nur Co (
Co
), das zweite Mal unter der Annahme, es sei
nur Cu (
Cu
). Die tats

achliche Gesamt

achendichte ist dann durch hi =
c
Co

Co
+ c
Cu

Cu
gegeben, wobei c
Co
und c
Cu
mit Hilfe von PIXE bestimmt
werden. In dem durch Protonenbeschuss stimulierten R

ontgenemissionsspek-
trum (Abbildung 6.7[b]) sind die Co-K

und Cu-K

Linie hinreichend gut
voneinander getrennt, so dass man unter Ber

ucksichtigung der Wechselwir-
kungsquerschnitte das Verh

altnis von Co zu Cu angeben kann. In Tabelle
6.2 sind die mit der o.g. Vorgehensweise gewonnenen Informationen f

ur alle
untersuchten Multischichten aufgelistet.
Der n

achste Schritt bei der Analyse der Multischichten ist die Bestim-
mung der Schichtdicken und deren jeweilige mittlere Rauigkeit durch R

ont-
genreektion, wobei erst die spekulare Streuung gemessen wurde (siehe Ab-
schnitt 4.2.4), die nur Informationen parallel zur Tiefenachse enth

alt. Alle
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Abb. 6.7: (a) R

uckstreuspektrum einer Co/Cu-Multischicht mit vier Perioden. (b)
R

ontgenuoreszenzspektrum derselben Schicht. Zur Anregung wurden 3
MeV Protonen verwendet.
Probe c
Co
c
Cu

Co

Cu
hi d
ges:
(at.%) (at.%) (10
17
at/cm
2
) (nm)
SiO
2
  4(Co-Cu)
A1 75 25 6.70 5.80 6.30 73
A2 71 29 4.85 4.20 4.65 53
A3 46 54 5.95 5.15 5.52 63
SiO
2
  8(Co-Cu)
B1 75 25 6.40 5.54 6.19 72
B2 75 25 4.85 4.20 4.69 53
B3 50 50 5.95 5.00 5.45 62
B4 20 80 6.10 5.20 5.38 63
Tab. 6.2: Das aus PIXE folgende Verh

altnis von Co zu Cu, die Gesamt

achen-
dichte und die aus beiden Werten folgende Gesamtstapeldicke f

ur die
hier untersuchten Multischichten. Bzgl. der Komposition lassen sich die
Schichten grob in drei Gruppen einteilen (c
Co
 75; 50 und 20 at.%).
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Wachstumsrate zentrale Co/Cu-Lagen
Probe Co Cu n d
Co
 
rms
d
Cu
 
rms
d
ges
c
Cu
(pm / Puls) (nm) (nm) (nm) (at.%)
A1
?
1.8 0.5 4 [ 9:3 1:8 7:8  1:3 ] 68(73) 44(25)
A2 1.8 0.5 4 [ 7:4 3:2 5:5  1:2 ] 52(53) 41(29)
B1
?
1.8 0.5 8 [ 5:4 2:1 3:3  0:8 ] 70(72) 37(25)
B2 1.8 0.5 8 [ 3:8 2:9 2:7  0:9 ] 52(53) 40(25)
A3 3.5 0.7 4 [ 8:8 1:6 8:2  1:6 ] 68(63) 47(54)
B3 3.5 0.7 8 [ 4:3 1:3 3:9  1:3 ] 66(62) 46(50)
B4 3.5 0.7 8 [ 2:1 1:4 6:3  1:2 ] 67(63) 74(80)
Tab. 6.3: Ergebnisse der R

ontgenreektometrie. Die mit dem Stern (?) markier-
ten Multischichten wurden nur mit Cu-K

R

ohrenstrahlung gemessen.
F

ur die anderen Systeme sind die Werte auch an der Cu- und Co-
Absorptionskante

uberpr

uft worden. Es sind die Schichtdicken d und
die mittleren Rauigkeiten  der zentralen Co/Cu-Lagen des angepassten
Modells (siehe Abbildung 6.8) aufgelistet. Die Gesamtstapeldicke und
die mittlere Cu-Konzentration wurden aus den gemessene Co- und Cu-
Schichtdicken ohne Ber

ucksichtigung der Rauigkeit bestimmt. Zum Ver-
gleich wurden die Werte aus PIXE und R

uckstreuspektrometrie (Tabelle
6.2) daneben in Klammern notiert.
Multischichten wurden mit Cu-K

R

ohrenstrahlung gemessen. Einige Schich-
ten wurden dar

uber hinaus am ROBL-Messplatz am Synchrotron in Greno-
ble untersucht. Am Synchrotron wurden die spekularen Messungen bei zwei
unterschiedlichen Strahlenergien durchgef

uhrt, an der Co- und der Cu-Ab-
sorptionskante. Das bietet den Vorteil, dass ein Modell f

ur beide Messkurven
vergleichbare Anpassungsparameter liefern muss. Zudem wird bei der Mes-
sung an der Co-Kante die anomale Streuung des Co mit ausgenutzt, was den
Kontrast zwischen beiden Materialien erh

oht. Es wurde das gleiche Schicht-
modell mit gekoppelten inneren Perioden wie bei der Auswertung der mit
dem Laborger

at gemessenen Reektogramme verwendet. Die in Tabelle 6.3
aufgelisteten Werte sind f

ur diese Multischichten als Mittelwerte aus diesen
drei Messungen zu verstehen.
In Abbildung 6.8 sieht man repr

asentative Reektogramme von Multi-
schichten mit 8 und 4 Perioden. Hier zeigt sich ein systematischer Unter-
schied zwischen den mit 1.8 pm/Puls und mit 3.5 pm/Puls gewachsenen
Multischichten. Bei letzteren werden die kurzwelligen Kiessig-Oszillationen
wesentlich st

arker ged

ampft, als bei ersteren. Da das Reektogramm ein Bild
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Abb. 6.8: Reektivit

at f

ur Co/Cu-Multischichten, gemessen mit Cu-K

R

ohren-
strahlung. (a) Eine Multischicht mit 8 Perioden Co(3.8 nm)-Cu(2.7
nm) und einer Wachstumsrate von 1.8 pm/Puls. (b) Multischicht
mit 8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)] und einer Wachstumsrate von 3.5
pm/Puls. (c) 4[Co(7.4 nm)-Cu(5.5 nm)], Wachstumsrate 1.8 pm/Puls.
(d) 4[Co(8.8 nm)-Cu(8.2 nm)], Wachstumsrate 3.5 pm/Puls. Zur Aus-
wertung wurde das in der oberen Ecke dargestellte Schichtmodell an
die Daten angepasst. Die n inneren Perioden werden dabei gekoppelt
behandelt. F

ur (a)+(b) w

are n=7, f

ur (c)+(d) n=3 zu setzen.
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im reziproken Raum ist, korrespondieren die kurzwelligen Oszillationen mit
dem Gesamtstapel, der auf dem SiO
2
-Substrat liegt, w

ahrend die langwel-
ligen Braggmaxima der eigentlichen Multischichtstruktur zuzuordnen sind.
Der schnelle Abfall der Kiessig-Oszillationen bedeutet also, dass die Grenzen
zwischen Substrat und Multischicht und zwischen Multischicht und Ober-


ache rauher sind. Aufgrund des hohen Unterschieds in der Elektronendichte
zwischen Co bzw. Cu einerseits und SiO
2
bzw. Luft andererseits ist die Sen-
sitivit

at gegen

uber Rauigkeiten hier wesentlich h

oher, als z.B. gegen

uber der
Grenze zwischen Co und Cu.
Zur quantitativen Auswertung muss man ein Modell an die gemessene
Kurve anpassen. Hierbei gilt es, einen Kompromiss zwischen der notwendi-
gen Flexibilit

at und einer m

oglichst geringen Zahl freier Parameter zu nden.
Das hier verwendete Modell ist in der oberen Ecke von Abbildung 6.8 dar-
gestellt. Da sich an der Ober

ache eine Oxidschicht bilden wird, ist es n

otig,
diese mit einzubeziehen und die folgende Cu-Schicht ebenfalls separat zu las-
sen, da die Oxidschicht deren Dicke verringern wird. Die n

achsten Perioden
Co/Cu werden gekoppelt betrachtet, d.h. es soll je eine Einzelschichtdicke
und -Rauigkeit f

ur die nun folgenden Co- und Cu-Schichten gefunden wer-
den. Die unterste Co-Schicht muss wieder einzeln betrachtet werden. In Ta-
belle 6.3 sind die Ergebnisse f

ur die gekoppelt betrachteten zentralen Lagen
aufgelistet.
Aus der spekularen Reektivit

at erh

alt man auerdem die mittlere Rau-
igkeit der Schichten, die sog. RMS-Rauigkeit. Diese ist erwartungsgem

a un-
abh

angig von der Einzelschichtdicke und der Zusammensetzung der Multi-
schicht. Allerdings zeigt sich ein systematischer Unterschied in Abh

angigkeit
von der mittleren Wachstumsrate des Co. F

ur die mit 1.8 pm/Puls abge-
schiedenen Multischichten sind die Rauigkeiten der Co-Schichten zwei- bis
dreimal so hoch, wie die der Cu-Schichten. Bei einer Wachstumsrate von 3.5
pm/Puls ist hingegen 
rms
Co
 
rms
Cu
 1:4 nm. Hierbei beziehen sich die Werte
auf die Rauigkeit zur dar

uberliegenden Schicht, d.h. 
rms
Co
entsteht bei der
Deposition von Cu auf Co und 
rms
Cu
bei der Deposition von Co auf Cu.
Dass die abweichenden Co- und Cu-Rauigkeiten nicht nur ein Eekt des
angepassten Modells ist, erkennt man, wenn man die Zusammensetzung der
Multischicht aus den ermittelten Schichtdicken errechnet und mit den Er-
gebnissen der PIXE-Messungen vergleicht. So h

atten die mit 1.8 pm/Puls
gewachsenen Multischichten gem

a ihrer Schichtdicken eine Zusammenset-
zung von etwa Co
60
Cu
40
, was deutlich vomErgebniss der Fluoreszensmessung
(Co
75
Cu
25
) abweicht, selbst wenn man der Messung einen Fehler von 5%
zuspricht. Zieht man aber die h

ohere Rauigkeit der Co-Lagen zur jeweils
n

achst h

oheren Cu-Lage mit in Betracht, so sind die aus der Reektome-
trie extrahierten Werte konsistent mit den Ergebnissen von R

uckstreuspek-
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trometrie und PIXE. Wie oben erw

ahnt, entsteht die Co-Rauigkeit bei der
Deposition von Cu auf einer Co-Schicht. Da die tats

achlichen Depositionsbe-
dingungen unbekannt sind, kann hier nur vermutet werden, dass im Falle der
viel gr

oeren Co-Rauigkeiten es zu einer verst

arkten Selbstzerst

aubung des
Kupfers w

ahrend der Deposition gekommen ist. Es sei hier auf die Simula-
tionen in Abschnitt 6.2 verwiesen, wo eine Asymmetrie in der Grenzschicht
"
Cu!Co\ gefunden wurde, die ebenfalls mit der erh

ohten Selbstzerst

aubung
des Cu erkl

art wurde.
Bedenktman die allgemein hohe RMS-Rauigkeit in den Schichten, so zeigt
sich f

ur die anderen Multischichten eine zufriedenstellende

Ubereinstimmung
zwischen den Ergebnissen von Reektometrie und PIXE bzw. R

uckstreu-
spektrometrie.
Der genaue Charakter der Rauigkeit { morphologische Rauigkeiten auf
diversen L

angenskalen oder Durchmischung (chemische Rauigkeit) { kann
letztendlich durch die spekularen Messungen nicht aufgekl

art werden. Zus

atz-
lichenAufschluss erm

oglichen hier transversale Messungen der diusen Streu-
ung, die mit Synchrotronstrahlung durchgef

uhrt wurden. Sie erlauben Aus-
sagen zu lateralen Strukturvariationen, d.h. Variationen parallel zur Schich-
tober

ache. Man erkennt in Abbildung 6.9, dass auch abseits der spekularen
Bedingung (! = , wobei der Detektor bei 2 steht) Streuintensit

at gemessen
wird. W

aren die Schichten morphologisch glatt und die RMS-Rauigkeit nur
durch Durchmischung bedingt, so h

atte man keine dius gestreute Intensit

at
gemessen. Dieser Fall kann also ausgeschlossen werden.
Zur quantitativen Auswertung wird das bereits beschriebene Rauigkeits-
modell von Sinha (Abschnitt 4.2.4) verwendet. F

ur s

amtliche Schichten ergab
sich hierbei eine bemerkenswerte

Ahnlichkeit. F

ur die makroskopische late-
rale Rauigkeit gilt, dass die Korrelationsl

ange  = 4{8 m betr

agt, wobei
der Wert f

ur die mit 1.8 pm/Puls gewachsenen Multischichten eher bei 4
m und f

ur die mit 3.5 pm/Puls gewachsenen Systeme eher bei 8 m liegt.
Das sind sehr hohe Werte, die typischerweise bei s

aulenartigem Wachstum
gefunden werden [99]. Die mikroskopische Rauigkeit wird in Sinha'schen Mo-
dell durch den h-Parameter ausgedr

uckt, der mit der Dimensionalit

at der
Grenzschicht korrespondiert. Dieser betr

agt ebenfalls f

ur alle untersuchten
Multischichten im Ausgangszustand zwischen 0.2 und 0.25, d.h. die Dimen-
sionalit

at (D = 3 h) der Grenzschicht betr

agt 2.75-2.8. Auf mikroskopischer
Skala sind die Grenzschichten also morphologisch
"
verzackt\. Dadurch sind
nat

urlich kaum noch Aussagen

uber die Durchmischung zu bekommen. Sie
mag zus

atzlich zur morphologischen Rauigkeit vorhanden sein, aber, wie oben
schon erw

ahnt, nicht ohne morphologische Rauigkeit.
Weiterhin liefert das Modell eine hohe vertikale Korrelation der Rauigkei-
ten der einzelnen Grenzschichten untereinander. Der Wert des Korrelations-
156 6. Untersuchungen zum System Kobalt/Kupfer
Abb. 6.9: Transversale diuse Streuung einer typischen Multischicht (8[Co(3.8
nm)-Cu(2.7 nm)]). Die oenen Kreise sind die Messwerte, die durch-
gezogene schwarze Linie die Anpassung gem

a des Sinhamodells un-
ter der Annahme einer Korrelationsl

ange von  = 4m und einem h-
Parameter von 0.25. Die gepunktete Linie demonstriert, dass eine mor-
phologisch glatte Grenzschicht, deren RMS-Rauigkeit nur durch eine
Durchmischung gegeben ist, praktisch keine Streuintensit

at jenseits der
spekularen Bedingung ! =  zeigen w

urde.
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faktors v liegt zwischen 0.6 und 0.9, wobei der erste Wert bei Multischichten
mit 1.8 pm/Puls Wachstumsrate und der zweite bei Multischichten mit 3.5
pm/Puls Wachstumsrate gefunden wurde. Dieser Befund spricht daf

ur, dass
die Rauigkeit im wesentlichen morphologisch, d.h. durch eine s

aulenartige
Kornstruktur bedingt ist [99]. Die aus den Reexbreiten in den Dirakto-
grammen abgesch

atzten Korngr

oen von 15{25 nm sind dabei als Ma f

ur
die Breite der S

aulen zu nehmen.
Die Ergebnisse der Reektometrie liefern keinen deutlichen Hinweis auf
den Einuss von Zusammensetzung oder Periodenzahl auf die Rauigkeit. Ein
Unterschied zwischen Schichten mit vier und acht Perioden ist allerdings in
den Diraktogrammen in Abbildung 6.10 zu nden. Sie werden dominiert
von den Reexen eines kfz Gitters. Aus der Breite der Reexe kann man eine
Kristallitgr

oe von etwa 15{25 nm absch

atzen. Die genaue Position, sowohl
des (111)- wie auch vom (200)- und (220)-Reex, liegt dabei zwischen den
f

ur Cu und kfz Co tabellierten Werten. Diese mittlere Reexlage kann nun
von drei Arten von K

ornern stammen:
1. Reines Cu, dessen Gitterkonstante sich der des kfz Kobalts angen

ahert
hat.
2. Reines kubisches Co, dessen Gitterkonstante sich der des Cu angen

ahert
hat.
3. Durchmischte K

orner, die selbstverst

andlich ebenfalls eine mittlereGit-
terkonstante haben.
Aus physikalischen Gr

unden kann man eine Reextrennung am (220)-Reex
am besten untersuchen. Hier zeigt sich, dass sich f

ur Schichten mit vier Pe-
rioden der sehr breite Gesamtreex in zwei Unterreexe teilen l

asst, von
denen man den einen als Reex eines komprimierten Cu-Gitters und den
anderen als Reex eines gedehnten Co-Gitters identizieren kann. Beide Git-
terkonstanten haben sich also einander angen

ahert. Bei Systemen mit acht
Perioden hingegen ist die Reextrennung wesentlich schwieriger. Abbildung
6.11(c-e) zeigt die (220)-Reexe f

ur drei Multischichten mit acht Perioden.
Man erkennt sehr gut, wie sich das Reexmaximum mit der Zusammenset-
zung der Multischicht verschiebt. Eine wahrscheinliche Erkl

arung ist, dass
d

unnere Schichten sich in ihren Gitterkonstanten einander st

arker anpassen,
da sich dort der Einuss der morphologisch verzackten Grenzschicht st

arker
auswirkt.
Betrachtet man noch einmal die Abbildungen 6.10(a) und (c), so ndet
man f

ur die mit 1.8 pm/Puls gewachsenen Multischichten schwache Hinweise
auf Reexe des hexgonalen Co. Dabei handelt es sich vor allem um den
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Abb. 6.10: R

ontgendiraktogramme von Co/Cu-Multischichten. Die Striche mar-
kieren die tabellierten Reexlagen von Cu (oene Quadrate), kfz Co
(schwarze Quadrate) und hexagonalem Co (Dreiecke). Die Reexe des
kfz Gitters (111, 200 und 220) sind zus

atzlich markiert. Im grau un-
terlegten Bereich (53
o
 2  58
o
) treten vereinzelt parasit

are Reexe
des Substrats auf. Folgende Multischichten sind dargestellt:
(a) 4[Co(7.4 nm)-Cu(5.5 nm)] (b) 4[Co(8.8 nm)-Cu(8.2 nm)]
(c) 8[Co(3.8 nm)-Cu(2.7 nm)] (d) 8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)]
(e) 8[Co(2.1 nm)-Cu(6.3 nm)]
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Abb. 6.11: Position des (220)-Reexes. F

ur Schichten mit 4 Perioden (a-b) kann
man den Gesamtreex in einen Reex des komprimierten Cu-Gitters
und einen Reex des gedehnten Co-Gitters unterteilen. F

ur Schichten
mit acht Perioden (c-e) variiert die Lage des Gesamtreexes deutlich
mit der Zusammensetzung des Schichtstapels.
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Abb. 6.12: Vergleich des hexagonalen Co bei unterschiedlichen Depositionssequen-
zen. (a) F

ur SiO
2
-Co(14 nm)-Cu(8.2 nm) sieht man Reexe von hexa-
gonalem und kubischem Co. (b) Wird hingegen Co auf Cu deponiert,
so sind die hexagonalen Reexe stark reduziert.
(100)- (2 = 41:7
o
) und den (101)-Reex (2 = 47:6
o
). Beide hexagonalen
Reexe sind nicht von kubischen

uberlagert und somit als Indiz geeignet. Die
Intensit

at der hexagonalen Reexe ist bei dicken Einzelschichten st

arker, als
bei d

unnen.
Da die Beschichtung mit Co auf SiO
2
begann, ist es denkbar, dass die un-
terste Co-Schicht in hexagonaler Modikation aufgewachsen ist, die n

achsten
Co-Lagen aber vom Cu, das nur in kfz Struktur existiert, ins kfz Gitter ge-
zwungen wurden. Um diese Hypothese zu verizieren, wurden zwei einfache
Doppelschichten SiO
2
-Co(14.0 nm)-Cu(8.2 nm) und SiO
2
-Cu(8.2 nm)-Co(14
nm) hergestellt. Die Schichtdicken wurden dabei wie im vorangegangenen
Abschnitt mit Hilfe von Reektometrie gemessen und mit R

uckstreuspektro-
metrie und PIXE veriziert. Die Wachstumsrate des Co war 1.8 pm/Puls.
Abbildung 6.12 zeigt die Diraktogramme der beiden Multischichten.
Man erkennt im Falle SiO
2
-Co-Cu (Abbildung 6.12[a]) starke Anteile von he-
xagonalen Co. Wird hingegen das Co auf Cu deponiert (Abbildung 6.12[b]),
so ist ein Anteil hexagonalen Kobalts nicht mehr sicher nachzuweisen. Das
Cu beeinusst also tats

achlich das Wachstum des Co und die in den Dif-
fraktogrammen der Multischichten gefundenen hexagonalen Reexe stam-
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men im wesentlichen von der untersten Co-Schicht. Das wird auch durch
TEM-Untersuchungen best

atigt, die von Projektpartnern im Rahmen des
Sonderforschungsbereichs durchgef

uhrt wurden und in Referenz [100] publi-
ziert wurden. Das Schichtwachstum ist danach weitgehend s

aulenf

ormig, wo-
bei mit Hilfe von Feinstrahlbeugung gezeigt wurde, dass die K

orner in der
untersten Co-Lage wesentlich kleiner sind, als im

ubrigen Bereich. Nur in
diesem Bereich und nur bei Einzelschichtdicken von mehr als 6 nm konnten
hexagonale Reexe nachgewiesen werden. Hochau

osungsaufnahmen zeigen
zudem, dass nahe des Substrats viele Gitterfehler auftreten.
Mit Hilfe dieser Ergebnisse kann man nun folgendes Bild vom Wachstum
des Co entwerfen: Es ist bekannt, dass der Unterschied zwischen hexgonalem
und kubischem Co lediglich in der Stapelfolge liegt. Hexagonales Wachs-
tum bedeutet, die Lagen werden A-B-A-B gestapelt, w

ahrend bei kubischem
Wachstum die Stapelfolge A-B-C-A-B-C ist. Die gefundenen hexagonalen Re-
exe k

onnen also ihre Ursache in Stapelfehlern haben, die zum einen beim
Wachstum auf dem stets kfz Cu reduziert werden und auch von den Deposi-
tionsbedingungen abh

angen.
6.3.1 Zusammenfassung
Zusammenfassend ergibt sich f

ur die Struktur von laserdeponierten Co/Cu-
Multischichten folgendes Bild. Die Multischicht liegt im wesentlichen in der
kfz Struktur vor, wobei das Schichtwachstum kolumnar ist und die S

aulen
eine Breite von 15{25 nm haben (siehe auch [100]). Es wurden in der Dirak-
tion auch Reexe des hexagonalen Kobalts gefunden, wobei vermutet wird,
dass diese von Stapelfehlern erzeugt werden.
Die Schichten sind grunds

atzlich durch eine hohe Rauigkeit gepr

agt. Die
RMS-Rauigkeit, also die Breite der

Ubergangszone von einer Schicht zur
n

achsten, betr

agt 1{3 nm, wobei sich ein deutlicher Einuss der Abschei-
debedingungen zeigt. In der Literatur werden f

ur Multischichten, die bei
niedrigen Energien deponiert wurden, typischerweise etwa 0.5-0.8 nm ge-
funden. Es handelt sich dabei zumeist um magnetrongest

utzte Deposition
[99, 101, 102, 103], aber auch um Molekularstrahlepitaxie [104, 105] oder
Elektronenstrahlverdampfung [106]. Allerdings waren dort auch wesentlich
d

unnere Einzelschichtdicken deponiert worden, da an diesen Systemen auch
der Magnetowiderstand untersucht werden sollte. Typische Schichtdicken wa-
ren daher 1-2 nm.
Die laterale Struktur der Rauigkeit, gemessen mit Hilfe von diuser Streu-
ung, zeigt eindeutig, dass es eine hohe morphologische Rauigkeit auf mikro-
skopischer Skala im Bereich von weniger als 50 nm gibt, die sich in einer
hohen Dimensionalit

at der Grenzschicht (D= 2.75 { 2.8) ausdr

uckt. Ande-
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rerseits sind die Korrelationsl

angen mit 4{8 m sehr hoch, d.h. die zentrale
Annahme des Sinha'schen Modells einer selbstaÆne fraktalen Ober

ache ist
auch auf langen Skalen g

ultig. In der vorliegenden Literatur ndet man kei-
nen eindeutigen Zusammenhang zwischen Depositionsbedingungen und der
Rauigkeit. In einer Arbeit wurde mit Molekularstrahlepitaxie eine

ahnliche
Verzacktheit (h = 0:28) gefunden [105], allerdings war dort auch die Korre-
lationsl

ange mit  = 130 nm deutlich kleiner, als in den hier untersuchten
Multischichten. In einem anderen Fall [101] wurde bei magnetrongesputter-
ten Schichten eine vergleichbare Korrelationsl

ange ( = 5   8m) gefunden,
aber die Schichten waren deutlich geringer verzackt (h = 0:5). F

ur die verti-
kale Korrelation zwischen den einzelnen Grenzschichten wurden in den o.g.
Arbeiten

ubereinstimmend

ahnliche hohe Werte wie hier gefunden.
Der verzackte Charakter der Rauigkeit kann bedeuten, dass es w

ahrend
der Beschichtung zu einer Entmischung gekommen ist, zumal vor allem die
RMS-Rauigkeiten der Cu-Lagen hinter der ballistischen Erwartung von 2 nm
zur

uckbleiben. Oensichtlich haben sich hier aufgrund der vorliegenden ho-
hen mittleren kinetischen Energie der Teilchen Cu und Co erst ballistisch
vermischt und in der chemischen Phase des Mischens lateral entmischt, so
dass eine Konzentrations- und Dichtemodulation entsteht, die f

ur den verz-
ackten Charakter der Schichten verantwortlich ist. Inwieweit die Grenzschicht
in reines Co und Cu zerfallen ist oder ob die Amplitude der Konzentrations-
modulation begrenzt ist, kann nicht entschieden werden. Als eine weitere
Ursache f

ur die Verzackung ist das s

aulenf

ormige Wachstum der K

orner zu
ber

ucksichtigen.
6.4 Struktur

anderungen durch Ionenstrahlmischen
In diesem Abschnitt soll versucht werden, die Struktur der Multischichten
mit Ionenstrahlmischen zu ver

andern. F

ur das unmischbare System Co/Cu
sind dabei sowohl das Mischen mit geringen als auch mit hohen Fluenzen
interessant. Mit geringen Fluenzen kann man z.B. versuchen, St

arke und
Charakter der Rauigkeit (lang- oder kurzskalig) zu ver

andern, oder durch
m

aiges Einlegieren von Cu in Co, die Curie-Temperatur herabzusetzen und
so die magnetischen Eigenschaften gezielt zu ver

andern. Hohe Fluenzen sind
im Hinblick auf zuk

unftige Strukturierungsexperimente interessant, um z.B.
mit Hilfe eines fokussierten Ionenstrahls lateral gezielt Bereiche einer Multi-
schicht zu durchmischen und dort die Magnetisierung zu zerst

oren.
Zum Mischen wurden 150 keV Cu
+
-Ionen eingesetzt, bzgl. Stromdich-
te und Temperatur gelten die gleichen Bedingungen in Abschnitt 6.1, d.h.
T 373 K. Es wurden dabei unterschiedliche Fluenzen verwendet, die in
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Probe Aufbau Fluenz (10
15
Cu/cm
2
)
1.0 2.5 5.0 20.0
A2 4[Co(7.4 nm)-Cu(5.5 nm)] | | X X
B2 8[Co(3.8 nm)-Cu(2.7 nm)] | | X X
A3 4[Co(8.8 nm)-Cu(8.2 nm)] | X X X
B3 8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)] | X X X
B4 8[Co(2.1 nm)-Cu(6.3 nm)] X X X |
Tab. 6.4: Die verwendeten Mischungsuenzen.
Tabelle 6.4 aufgelistet sind. In Abbildung 6.13 sind Tridyn Simulationen
dargestellt, die die erwartete Wirkung der jeweiligen Fluenz auf die Struktur
einer Modell-Multischicht mit 8 [Co(4 nm)-Cu(4 nm)] zeigen. Bis 5  10
15
Cu/cm
2
sollte die Schichtstruktur erhalten bleiben, bei 210
16
Cu/cm
2
kann
man eine v

ollige Durchmischung erwarten. In diesem Fall muss man auch mit
einer deutlichen Vermischung mit dem Substrat rechnen, so dass h

ohere Flu-
enzen nicht sinnvoll sind.
In Abbildung 6.14 sieht man die Diraktogramme der Multischicht 8
[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)] nach den unterschiedlich starken Mischsstufen. Die
Entwicklung durch Ionenstrahlmischen verl

auft dabei f

ur alle untersuchten
Multischichten gleich, unabh

angig von Periodenzahl und -dicke oder den
durch die Wachstumsraten bedingten Unterschieden in der Struktur des Aus-
gangszustands. Abbildung 6.15 fasst die Entwicklung wichtiger Kenngr

oen
der Diraktogramme aller Multischichten durch das Ionenstrahlmischen zu-
sammen. Man erkennt, dass auch f

ur die geringsten Mischungsuenzen die
Halbwertsbreiten der Reexe deutlich abnehmen, was als strahleninduziertes
Kornwachstum interpretiert werden kann (Abbildung 6.14), ohne dass sich
eine Aufspaltung in Co- und Cu-K

orner mit dierierenden Gitterkonstan-
ten bemerkbar macht. In Abbildung 6.15(b) ist die Entwicklung des (111)-
Reexes f

ur alle untersuchten Multischichten in Abh

angigkeit von der Fluenz
aufgetragen. Im Ausgangszustand streuen die Werte noch recht stark, wobei
es eine Abh

angigkeit von den Einzelschichtdicken gibt. Ursache ist, dass bei
d

unnen Einzelschichten sich die Gitter von kfz Co und Cu st

arker einander
anpassen, was zu einem schmaleren Gesamtreex f

uhrt. Die geringste Halb-
wertsbreite hat daher die Multischicht 8[Co(2.1 nm)-Cu(6.3 nm)]. Durch
das Mischen gleichen sich die Unterschiede im Ausgangszustand sehr schnell
an. F

ur 2:5  10
15
Cu/cm
2
sind die Halbwertsbreiten praktisch gleich und
verringern sich bei h

oheren Fluenzen nur noch leicht.
Das Mischen f

uhrt weiterhin dazu, dass die Intensit

at des (220)-Reexes
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Abb. 6.13: Simulation des Ionenstrahlmischens einer Co/Cu-Multischicht. (a) Aus-
gehend von perfekt glatten Schichten erkennt man die stufenweise Ver-
mischung einer 8 [Co(4 nm)-Cu(4 nm)] Multischicht durch die 150 keV
Cu
+
Ionen. Die simulierten Mischungsuenzen sind: (b) 2:5  10
15
Cu/cm
2
, (c) 5 10
15
Cu/cm
2
und (d) 2 10
16
Cu/cm
2
6.4. Struktur

anderungen durch Ionenstrahlmischen 165
Abb. 6.14: Diraktogramme der Multischicht 8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)] f

ur ver-
schiedene Mischungsstufen mit 150 keV Cu
+
. Analog zu Abbildung 6.10
sind die Reexlagen von Cu sowie, hexagonalem und kubischem Co ein-
gezeichnet. (a) Ausgangszustand (b) Gemischt mit 2:5 10
15
Cu/cm
2
,
(c) 5 10
15
Cu/cm
2
und (d) 2 10
16
Cu/cm
2
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gegen

uber der des (111)-Reexes anw

achst. Die durch den Energieeintrag
beim Ionenstrahlmischen gewachsenen K

orner haben also eine (220)-Vorzugs-
orientierung. In Abbildung 6.15 ist diese Entwicklung f

ur alle untersuchten
Multischichten dargestellt. Man erkennt trotz einer gewissen Streuung in
den Werten deutlich den generellen Trend. W

ahrend die Reexbreiten sich
bei leichtem Mischen drastisch

andern und f

ur h

ohere Fluenzen kaum noch

andern, ist die Entwicklung der Intensit

atsverh

altnisse eher kontinuierlich.
Dabei verl

auft die Entwicklung vom Ausgangszustand bis zu einer Fluenz
von 5 10
15
Cu/cm
2
schneller, als f

ur h

ohere Fluenzen.
Der dritte Eekt des Mischens ist das Verschwinden aller Reexe, die
man hexagonalem Co zuordnen kann. F

ur alle untersuchten Multischichten
liefert die Diraktion nach dem Mischen mit 2:5  10
15
Cu/cm
2
nur noch
Reexe eines kfz Gitters, dessen Gitterabst

ande zwischen denen von Cu und
kubischen Co liegen.
Aus den Reektogrammen (Abbildung 6.16) erkennt man die Degradation
der Schichtstruktur. Nach 2:510
15
Cu/cm
2
sind die langwelligen Braggma-
xima, die man der Multischichtstruktur zuordnet, schon deutlich ged

ampft,
aber noch gut zu erkennen. Nach 510
15
Cu/cm
2
sind nur noch Andeutungen
einer Multischichtstruktur zu erkennen und nach 2  10
16
Cu/cm
2
werden
auch die Kiessig-Oszillationen ged

ampft. Das kann durch eine zunehmen-
de Rauigkeit an der Ober

ache des Schichtstapels oder durch die erwartete
Vermischung des SiO
2
-Substrats mit dem Schichtstapel bedingt sein. Die
Degradation der Multischicht kann man nun prinzipiell durch zwei Model-
le anpassen. Einerseits kann man das Verschwinden der Braggreexe durch
eine Erh

ohung der RMS-Rauigkeit modellieren, andererseits durch die An-
nahme einer immer st

arker werdenden Vermischung zwischen Co und Cu. In
letzterem Falle w

are die Schichtfolge Co(x)Cu(1-x) auf Co(y)Cu(1-y), wobei
x; y = 0 : : : 1 ist. Was spricht nun f

ur die Annahme der Vermischung?
Abbildung 6.17(a) zeigt die Anpassung an den am st

arksten gemischten
Zustand der Multischichtmit Hilfe des Rauigkeitsmodells, d.h. es wurde keine
Vermischung zugelassen, nur die RMS-Rauigkeiten sind variabel. Die Anpas-
sung ist nicht zufriedenstellend, obwohl die simulierten Rauigkeiten so gro
werden, wie die Schichtdicken. Damit hat man aber den G

ultigkeitsbereich
dieses Modells verlassen. Das reine Rauigkeitsbild kann die Entwicklung also
nicht beschreiben. Auch das reine Vermischungsmodell (Abbildung 6.17[c])
f

uhrt zu keinem befriedigenden Ergebniss, da der Intensit

atsverlust mit stei-
gendem Einfallswinkel deutlich von den gemessenen Werten abweicht. Mit ei-
nem Kompromiss aus Vermischungsbild und gleichzeitiger Freigabe der Rau-
igkeit erh

alt man die beste Anpassung. Den entscheidenden Einuss hat dabei
nicht die Rauigkeit zwischen den jetzt als legiert angenommenen Schichten,
sondern zwischen Schichtstapel und Vakuum bzw. SiO
2
-Substrat, da hier ein
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Abb. 6.15: (a)

Anderung des Intensit

atsverh

altnisses der Hauptreexe. Die Sym-
bole markieren die jeweiligen Reexe f

ur die diversen Multischichten.
Diese liegen z.T. in unterschiedlichen Mischungsstufen vor, wodurch die
H

augkeit von Fluenz zu Fluenz schwankt (siehe Tabelle 6.4). Die Li-
nien zeichnen die generelle Tendenz nach. So ist im Ausgangszustand
der (111)-Reex am st

arksten. Durch das Mischen verschiebt sich die
Intensit

at auf den (220)-Reex, w

ahrend der (200)-Reex sich nur we-
nig

andert. Die bedeutendsten

Anderungen ndet man bis 5  10
15
Cu/cm
2
, danach setzt sich der Trend etwas schw

acher fort. (b) Die
Halbwertsbreite des (111)-Reexes ist im Ausgangszustand noch stark
von den Einzelschichtdicken abh

angig, je breiter die Einzelschichten,
desto breiter der Reex. Bereits bei leichten Mischungsuenzen gehen
die Halbwertsbreiten sp

urbar zur

uck, gleichen sich an und

andern sich
kaum f

ur h

ohere Fluenzen.
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Abb. 6.16: Reektogramme der Multischicht 8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)] f

ur ver-
schiedene Mischungsst

arken. Dargestellt sind der Ausgangszustand (a)
und die gemischten Zust

ande nach (b) 2:5 10
15
Cu/cm
2
, (c) 5 10
15
Cu/cm
2
und (d) 2 10
16
Cu/cm
2
.
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Abb. 6.17: Qualit

at verschiedener Anpassungsmodelle (durchgezogene Linien) an
die Multischicht 8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)], gemischt mit 2  10
16
Cu/cm
2
. Die Messwerte sind als Kreise dargestellt. (a) Das Rauigkeits-
modell variiert 
rms
, l

asst aber keine Vermischung oder Schichtdickenva-
riation zu. (b) Freies Modell, d.h. Rauigkeiten und Vermischung werden
zugelassen. (c) Mischungsmodell mit xierten Rauigkeiten.
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hoher Unterschied in der Elektronendichte vorhanden ist. Der ohnehin gerin-
ge Kontrast zwischen Co und Cu wird durch die angenommene Vermischung
weiter reduziert.
Wie wirkt sich das Ionenstrahlmischen auf den Charakter der lateralen
Rauigkeit aus? F

ur die Multischicht 8[Co(4.3 nm)-Cu(3.9 nm)] wurden im
Ausgangszustand eine hohe Korrelationsl

ange ( = 8 m), starke mikrosko-
pische Rauigkeit (h = 0:2) und eine hohe Korrelation zwischen den einzelnen
Grenzschichten (v = 0:9) gefunden. Dies gilt prinzipiell f

ur alle Multischich-
ten. Nach dem Mischen mit 2:5  10
15
Cu/cm
2
ist im spekularen Reek-
togramm noch deutlich eine Schichtstruktur zu erkennen. Aus den diusen
Messungen folgt, dass  = 8 m und h = 0:2 unver

andert bleiben, lediglich
die Korrelation zwischen den Schichten geht auf v = 0:75 zur

uck.
Mit der n

achst h

oheren Mischungsuenz (5  10
15
Cu/cm
2
) verschwin-
det im spekularen Reektogramm die Multischichtstruktur weitestgehend.
Die diuse Streuung liefert nun eine deutlich verringerte Korrelationsl

ange
von  = 800 nm. Die anderen Multischichten verhalten sich

ahnlich, wobei
 zwischen 500-800 nm liegt, also etwa eine Gr

oenordnung weniger als im
Ausgangszustand. Gleichzeitig sind die Schichtrauigkeiten jetzt vertikal un-
korreliert. F

ur h werden Werte zwischen 0.12-0.16 gefunden. Da die Schicht-
struktur zu diesem Zeitpunkt bereits weitgehend zerst

ort ist, beziehen sich
 und h vor allem auf die Grenzen der Multischicht zum Vakuum und zum
Substrat. Der niedrige Wert von h, d.h. eine groe Verzacktheit in den Grenz-
schichten, kann vom Aufrauhen der Ober

ache des Schichtstapels durch den
Ionenbeschuss herr

uhren.
Nach dem Mischen mit 2 10
16
Cu/cm
2
ist  = 100 nm, d.h. noch deut-
lich kleiner, w

ahrend die anderen Werte gleich geblieben sind.  ist nun von
der Gr

oenordnung einzelner K

orner. Man kann also annehmen, dass sich
durch das mit steigender Mischungsuenz ausbildende Gef

uge von gr

oeren
K

ornern h

auger makroskopische Strukturbr

uche auftreten, die eine Verlet-
zung der angenommene SelbstaÆnit

at der Grenzschicht darstellen. Daher
wird die gemessene Korrelationsl

ange kleiner, als im Ausgangszustand.
Die Multischicht 8[Co(2.1 nm)-Cu(6.3)] ist aufgrund ihres geringen An-
teils an Co (etwa 20 at.%) f

ur magnetische Messungen geeignet und kann
dar

uber hinaus mit den Co-Implantaten aus Abschnitt 6.1 verglichen wer-
den, wo die maximale Co-Konzentration bei etwa 25 at.% lag. Abbildung
6.18 zeigt den Vergleich f

ur das magnetische Moment das nach Feld- und
Nullfeldabk

uhlung gemessen wurde, nachdem die Multischicht mit 5  10
15
Cu/cm
2
gemischt wurde. Anders als bei den Implantaten, die eindeutig Spin-
glasverhalten zeigten (Abbildung 6.4 in Abschnitt 6.1), sieht man hier bereits
bei 250 K eine Divergenz der beiden Messkurven. Es liegen also Co-Cluster
mit einer sehr breiten Gr

oenverteilung vor, die dieses superparamagnetische
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Abb. 6.18: Das magnetische Verhalten der Multischicht 8[Co(2.1 nm)-Cu(6.3
nm)] nach Ionenstrahlmischen mit 5 10
15
Cu/cm
2
. Bereits bei 250 K
divergieren die Kurven der Messung bei Nullfeldk

uhlung (oene Kreise)
und bei Feldk

uhlung (volle Kreise).
Verhalten bewirken. Die Multischicht wird also nicht homogenisiert, sondern
zerf

allt in ein granulares Gef

uge. Trotz quasi gleicher Abschreckraten bei Io-
nenimplantation und Ionenstrahlmischen scheitert also { zumindest bis zu
einer Fluenz von 5  10
15
Cu/cm
2
{ das Durchmischen der Schichtsysteme.
Das liegt an den unterschiedlichen Ausgangspositionen bei beiden Experi-
menten. In ersterem Falle, d.h. Implantation von Co in Cu, beginnt man mit
einem reinen Cu-Target, in das sukzessive immer mehr einzelne Co-Atome
eingef

uhrt werden. Diese m

ussten sich zu gr

oeren Clustern zusammenbal-
len, was oensichtlich durch die Abk

uhlrate unterdr

uckt werden kann. Beim
Ionenstrahlmischen liegen beide Elemente im wesentlichen getrennt vonein-
ander vor. Die Kollisionskaskaden bewirken nun einen lokalen ballistischen
Transport von Co-Atomen in die Cu-Schicht und umgekehrt. Diese Vermi-
schung wird oensichtlich wieder r

uckg

angig gemacht, allerdings bildet sich
dabei nicht wieder die urspr

ungliche Schichtstruktur. Denkbar ist, dass sich
die eingedrungenen Atome an ihre Ausgangsschicht anlagern, so dass es lo-
kal zu einer Ausdehnung von Co-Bereichen in die Cu-Schicht und umgekehrt
kommt. Die lokale Strukturierung ist dabei m

oglicherweise durch die
"
Verz-
acktheit\ der Grenzschicht vorgepr

agt.
Zusammenfassend kann man feststellen, dass das Ionenstrahlmischen der
Multischichten mit 510
15
Cu/cm
2
zu einer vollst

andigen Degradierung der
Schichtstruktur f

uhrt, wobei an einer Multischicht mit insgesamt 20 at.% Co-
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Gehalt gezeigt werden konnte, dass das System in einen granularen Zustand

uberf

uhrt wird. Der Energieeintrag bewirkt ein Wachstum der kfz K

orner
und eine ver

anderte Vorzugsorientierung derselben. F

ur die Multischicht mit
20 at.% Co-Gehalt bestehen die gewachsenen K

orner aus Cu mit kleinen Co-
Pr

azipitaten. Daher haben sich die Gitter von Cu und kfz Co noch st

arker
als im Ausgangszustand einander angepasst.
In der Literatur sind keine Arbeiten zum Ionenstrahlmischen von Co/Cu-
Multischichten bekannt. Lediglich das sowohl im festen als auch im 

ussigen
Zustand unmischbare System Eisen/Silber [6] wurde untersucht. Hier blieb
trotz Verwendung von Xe-Ionen die Schichtstruktur erhalten. Denkbar ist,
dass hier sofort nach dem ballistischen Mischen, wenn sich die Teilchen in-
nerhalb der Kollisionskaskade im quasi-

ussigen Zustand benden, eine Ent-
mischung stattndet, die jeweils die eingedrungenen Atome { Eisen in Silber
und umgekehrt { wieder in ihre Schicht zur

uckbewegt.
Im System Co/Cu gibt es hingegen eine Mischbarkeit im 

ussigen Zu-
stand. Hier k

onnen sich also die Elemente innerhalb der voll entwickelten
Kollisionskaskade zun

achst noch vermischen bevor bei noch geringeren mitt-
leren kinetischen Energien schlielich eine Entmischung zu Clustern stattn-
det.
Der Einuss der strahlenverst

arkten Diusion auf die Granularisierung
konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht mehr untersucht werden, ist aber
eine lohnende Fortsetzung der Untersuchungen. Gleichfalls w

are die Verwen-
dung von sehr schweren Ionen wie z.B. Xenon zum Ionenstrahlmischen ein
Ansatz, um vieleicht doch noch ein feste L

osung erzeugen zu k

onnen. Hier
m

usste pro Kaskade eine st

arkere ballistische Vermischung stattnden, die
evtl. ab einer bestimmten St

arke nicht mehr umgekehrt werden kann. Eine
weitere Perspektive, die diese Experimente aufzeigen, ist die Modizierung
der Rauigkeit von Co-Clustern in granularen Co/Cu-Systemen. Diese wer-
den zumeist durch Schnellabschrecken und anschlieende W

armebehandlung
hergestellt und haben scharfe und glatte Grenz

achen zu der umgebenden
Cu-Matrix [72]. Ionenstrahlmischen k

onnte hier eine Rauigkeit induzieren,
die sich evtl. positiv auf den Magnetowiderstand dieser Systeme auswirkt.
6.5 Struktur

anderungen durch Tempern
Wie schon im einf

uhrenden Abschnitt

uber Co/Cu dargelegt, gibt es zum
Verhalten von Co/Cu beim Tempern theoretische Untersuchungen auf der
Basis von Kontinuums- und atomistischen Monte-Carlo Modellen [107, 108].
Die dort gewonnenen Ergebnisse lassen sich wie folgt zusammenfassen: Gibt
man einer Co/Cu-Multischicht durch Anlassen Gelegenheit, ins thermody-
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namische Gleichgewicht zu kommen, so werden sich vermischte Bereiche sehr
schnell entmischen. Ebenso schnell werden sich kurzskalige morphologische
Rauigkeiten gl

atten. Langskalige morphologische Rauigkeiten werden hinge-
gen wesentlich langsamer (Faktor 10
4
) abgebaut. Korngrenzen, wie sie in den
hier vorhandenen Multischichten aufgrund des kolumnaren Wachstums vor-
handen sind, erniedrigen die Stabilit

at des Schichtstapels und f

ordern den
Zerfall der Multischicht.
Hier sollen die experimentellen Untersuchungen zum Anlassverhalten der
laserdeponierten Co/Cu-Schichten dargestellt werden. Es wurden die beiden
Schichtsysteme 4 [Co(9.3 nm)-Cu(7.8 nm)] und 8 [Co(5.4 nm)-Cu(3.3
nm)] im Vakuum (p  210
 4
Pa) bei 773 K f

ur 1 und 2 Stunden angelassen.
Die Wahl der Temperatur orientierte sich an den bekannten Ver

oentlichun-
gen zur Entmischung von Co und Cu (z.B. [58, 69, 72]) und l

asst den Entmi-
schungsprozess nach

ubereinstimmenderMeinung mit akzeptabler, d.h. nicht
zu hoher und nicht zu niedriger Geschwindigkeit ablaufen. Die gew

ahlten Zei-
ten erm

oglichen zum einen eine Untersuchung zur Stabilit

at der Schichten, als
auch eine

Uberpr

ufung der Hypothese, dass Vermischungen und kurzskalige
Rauigkeiten sich wesentlich schneller abbauen, als langskalige Rauigkeiten.
Aus den Reektogrammen erkennt man, dass die Schichtstruktur durch
das Tempern f

ur beide Schichtsysteme auch nach 2 Stunden bei 773 K er-
halten geblieben ist (Abbildung 6.19). Die Anpassung des Modells liefert
im Vergleich zum Ausgangszustand lediglich erh

ohte RMS-Rauigkeiten, was
zun

achst der These vom thermisch induzierten Gl

atten zu widersprechen
scheint.
Wendet man sich der Diraktion zu, so erkennt man an den schmaler
werdenden Reexen, dass Kornwachstum stattgefunden hat. Die hexagona-
len Anteile des Co werden ebenfalls abgebaut, und die Intensit

at des (220)-
Reexes ist im Vergleich zum (111)-Reex etwas angestiegen. Qualitativ ist
diese Entwicklung

ahnlich wie beim Ionenstrahlmischen. Allerdings bleiben
hexagonale Reexe nachweisbar und der (111)-Reex ist weiterhin der st

ark-
ste der drei Reexe des kfz Gitters. Anders als beim Ionenstrahlmischen
f

uhrt das Tempern f

ur beide untersuchten Multischichten dazu, dass man
nun eindeutig zwei separate (220)-Reexe ndet, die sich den etwas einan-
der angepassten Cu- und Co-Gittern zuordnen lassen (Abbildung 6.20). Die
transversale diuse Streuung zeigt f

ur beide getemperten Multischichten ein
deutliches Absinken der Streuintensit

at im nichtspekularen Bereich (! 6= )
nach 2 Stunden Tempern bei 773 K. Abbildung 6.21 zeigt dies am Beispiel
der Multischicht 8 [Co(5.4 nm)-Cu(3.3 nm)]. Da aus technischen Gr

unden
der Ausgangszustand von dieser Multischicht nicht am Sychrotron vermessen
wurde, ist zum Vergleich der Ausgangszustand der

ahnlichen Multischicht 8
[Co(3.8 nm)-Cu(2.7 nm)] dargestellt (Abbildung 6.21[a]). Es sei darauf ver-
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Abb. 6.19: Entwicklung der Multischichten durch Tempern. Es sind die Reekto-
gramme der Multischicht 4 [Co(9.3 nm)-Cu(7.8 nm)] f

ur den Aus-
gangszustand (a), nach Tempern bei 773 K f

ur 1 h (b) und 2h (c) dar-
gestellt. Die Multischichtstruktur bleibt im wesentlichen erhalten, die
st

arkere D

ampfung des Signals nach dem Tempern zeigt eine erh

ohte
Rauigkeit an. F

ur die Multischicht 8 [Co(5.4 nm)-Cu(3.3 nm)] gilt
gleiches. Die Kurven bezeichnen erneut Ausgangszustand (d) und die
getemperten Zust

ande nach 1h (e) und 2h (f) bei 773 K.
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Abb. 6.20: Entwicklung der Diraktogramme der Multischicht 8 [Co(5.4 nm)-
Cu(3.3 nm)] durch Tempern. (a) Ausgangszustand, (b) nach 1 Stunde
und (c) nach 2 Stunden bei 773 K. Die schmaler werdenden Reexe
zeigen Kornwachstum an. Gleichzeitig sind die Reexe bei 2 = 52
o
und
2 = 76
o
nun deutlich in einen Cu- und eine Co-Beitrag zu unterteilen.
Die hexagonalen Reexe (2 = 42
o
und 2 = 47
o
) werden in ihrer
Intensit

at deutlich verringert.
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Abb. 6.21: Transversale diuse Streuung. (a) Der Ausgangszustand der Multi-
schicht 8 [Co(3.8 nm)-Cu(2.7 nm)]. Die Multischicht 8 [Co(5.4 nm)-
Cu(3.3 nm)] nach 2 Stunden Tempern bei 773 K.
wiesen, dass die diuse Streuung f

ur s

amtliche untersuchten Multischichten

ahnliche Ergebnisse geliefert hat (Abschnitt 6.3).
Die Korrelationsl

ange ist in beiden getemperten Multischichten von den
urspr

unglichen 4 m auf 50 nm abgesunken und der h-Parameter auf 0.5
angestiegen, d.h. die mikroskopische, verzackte Rauigkeit wurde verringert.
Die Korrelationsl

ange  liegt wie beim starken Ionenstrahlmischen im Be-
reich einiger Korngr

oen. Da gleichzeitig die K

orner angewachsen sind, liegt
die Vermutung nahe, dass die detektierte Rauigkeit ihre Ursache in Unre-
gelm

aigkeiten des Kornwachstums hat.
Diese Befunde zeigen, dass die Schichtstruktur erhalten bleibt und dabei
die mittlere Rauigkeit der Schicht zunimmt. Die kleinen Stengelk

orner des
Ausgangszustands schlieen sich zu gr

oeren K

ornern zusammen. Dadurch
werden die Stapelfehler in der substratnahen Schicht abgebaut und sowohl die
Orientierung der K

orner, als auch der Charakter der Rauigkeit ge

andert. Die
kurzskalige Rauigkeit wird reduziert, w

ahrend durch Unregelm

aigkeiten im
Kornwachstum sich eine langskalige Rauigkeit ausbildet. Damit best

atigen
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sich im wesentlichen die theoretischen Modellierungen [107, 108].
6.6 Zusammenfassende Diskussion
Die hier vorliegenden Untersuchungen zeigen zun

achst, dass laserdeponierte
Co/Cu-Multischichten durch eine hohe RMS-Rauigkeit gepr

agt sind, die etwa
doppelt so hoch ist, wie bei Verwendung von Depositionsverfahren mit gerin-
gerer kinetischer Energie der deponierten Teilchen (z.B. [105, 101]). Neben
den Teilchenenergien k

onnen auch die wesentlich dickeren Einzelschichten in
den hier untersuchten Multischichten die Ursache hierf

ur sein. Die Breite der
Grenzschicht ist allerdings geringer, als man aufgrund von ballistischen Simu-
lationen erwartet h

atte, was auf eine Entmischung ballistisch durchmischter
Bereiche w

ahrend der Deposition hindeutet.
Ob noch eine Durchmischung vorhanden ist, wie sie in der Literatur dis-
kutiert wird [109], kann nicht entschieden werden, da die Rauigkeit auf jeden
Fall einen ausgesprochen kurzskaligen, morphologischen Charakter hat, was
keine Aussagen mehr

uber eine m

oglicherweise noch vorhandene Durchmi-
schung gestattet.
Die Struktur der Schichten ist weitgehend kfz, wobei in

Ubereinstim-
mung mit anderen Arbeiten [100, 109] zumeist ein S

aulenwachstum durch
alle Schichten hindurch gefunden wird. Ursache hierf

ur ist, dass das kfz Cu
das Co in seine kfz Struktur zwingt, die es im thermodynamischen Gleichge-
wicht nur oberhalb von 695 K annimmt. Dieser Eekt, der auch in anderen
Arbeiten beobachtet wird [104], wurde hier durch den Vergleich von Dop-
pelschichten mit jeweils gleichen Einzelschichtdicken gezeigt, in den das Co
einmal auf dem SiO
2
-Substrat und einmal auf Cu deponiert wurde. Die An-
passung von Cu- und Co-Gitter aneinander ist umso st

arker, je h

oher der
Anteil der Grenzschicht am Gesamtsystem ist.
Beim Ionenstrahlmischen zerfallen die Multischichten in ein granulares
System, wobei die Co-Cluster eine sehr breite Gr

oenverteilung haben. Die-
se Experimente sind die ersten ihrer Art am System Co/Cu und als noch
nicht abgeschlossen zu betrachten. Vielmehr gibt es einige interessante Wege
abseits der urspr

unglichen Zielstellung. So sei die Aufrauhung granularer Sy-
steme genannt oder die Untersuchung der Bedeutung der strahlenverst

arkten
Diusion.
Das Tempern der Multischichten liefert einen experimentellen Beleg f

ur
Simulationen, die von Projektpartnern des Sonderforschungsbereichs durch-
gef

uhrt wurden [107, 108]. Die Schichtstruktur bleibt erhalten. Angesichts
der relativ hohen Einzelschichtdicken w

are auch nur f

ur sehr lange Zeiten
oder sehr hohe Temperaturen ein Zerfall erwartet worden. Die kurzskalige
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morphologoische Rauigkeit ( 50nm) wird durch eine langskalige (50-100
nm) ersetzt, die ihre Ursache im gleichzeitig stattndenden Kornwachstum
hat.
7. SCHLUSSFOLGERUNGEN
In der Einleitung wurde als Zielstellung der Arbeit die Strukturaufkl

arung
von nanoskaligen Grenzschichten in bin

aren metallischen Multischichten und
deren Modikation durch Ionenstrahlmischen und Tempern deniert. Un-
tersuchungsgegenstand war einerseits das mischbare, phasenbildende System
Eisen/Aluminium, andererseits das nichtmischbare System Kobalt/Kupfer.
Die experimentellen Ergebnisse zu beiden Systemen wurden in den Abschnit-
ten 5.6 und 6.6 zusammenfassend dargestellt. Hier sollen nun beide Einzelteile
zu einem Schlussres

umee vereint werden.
Allgemein haben die Untersuchungen gezeigt, dass bei Verwendung eines
energiereichen Depositionsverfahrens sich in einemmischbaren, aber phasen-
bildenden System eine ausgedehnte Grenzschicht bildet, die ihrerseits wieder
eine Substruktur zeigt. Innerhalb dieser Grenzschicht bilden sich metastabile
Nichtgleichgewichtsphasen aus. Strukturelle Zw

ange und daraus resultieren-
de thermodynamische Kr

afte bewirken eine Abweichung von dem erwarteten,
kontinuierlichen Konzentrationsverlauf innerhalb der Grenzschicht.
Die eingeschr

ankte Ausdehnung der Grenzschicht entlang der Tiefenachse
und der daraus resultierende groe Einuss der Grenz

achenenergie bewir-
ken, dass der Existenzbereich der Nichtgleichgewichtsphasen im Vergleich zu
ausgedehnten Systemen erweitert ist. Das thermische Anlassen bringt das
System

uber metastabile Zwischenzust

ande ins thermodynamische Gleichge-
wicht, das durch eine v

ollig homogene Verteilung beider Elemente gekenn-
zeichnet ist.
F

ur ein nichtmischbares System hingegen ist die Grenzschicht weniger
ausgedehnt und zeigt einen stark kurzskaligen, morphologisch rauhen Cha-
rakter. Der Versuch, durch Ionenstrahlmischen zu einer homogenen festen
L

osung zu gelangen, scheiterte. Stattdessen zerf

allt das System in eine gra-
nulare Struktur. Thermisches Anlassen bewirkt einen Abbau der kurzskaligen
Rauigkeit, f

uhrt aber bei den angewandten Zeiten nicht zu einer wirklichen
Gl

attung, da sich durch Kornwachstum eine langskalige Rauigkeit entwickelt.
Die Breite der als rauh erkannten Zone nimmt sogar etwas zu.
Welche Optionen f

ur die Zukunft folgen aus diesen Ergebnissen? F

ur das
System Eisen/Aluminium w

are jetzt eine Untersuchung der Eigenschaften
von Systemen mit derartigen Grenzschichten angezeigt. So w

are das magne-
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tische Verhalten einer Multischicht, in der nebeneinander ferromagnetisches
Eisen und die unmagnetische amorphe Phase existieren, und der Vergleich
mit einem getemperten System, wo Eisen und FeAl aufeinander folgen, ei-
ne Untersuchung wert. Die mechanischen Eigenschaften einer Multischicht
aus ausgedehnten amorphen Schichten zwischen kolumnar gewachsenen Ei-
senschichten sind ein weiterer Ansatzpunkt. Zum Schluss sei insbesondere
auf die mit Eisen

ubers

attigten amorphen Schichten und deren mechanische
Eigenschaften hingewiesen.
F

ur das unmischbare System Kobalt/Kupfer w

are ein Vergleich der ma-
gnetischen Eigenschaften zwischen granularen Systemen, die durch Ionen-
strahlmischen hergestellt wurden, mit denen, die konventionell, d.h. durch
Abschrecken aus der Schmelze und anschlieender W

armebehandlung, her-
gestellt wurden, w

unschenswert. Evtl. kann man durch geeignete Wahl der
Ausgangschichtdicken die Gr

oe der beim Ionenstrahlmischen { bzw. dem
Ionenstrahlgranularisieren { entstehenden Cluster oder ihren Abstand zuein-
ander gezielt beeinussen, bzw. ein granulares Gef

uge einstellen, dass auf
konventionelle Weise nicht dargestellt werden kann.
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ANHANG

A. TEM-BILDNACHWEISE
Am Institut f

ur angewandte Physik der TU Dresden wurden die Abbildungen
5.18(a) und (b), 5.19(a), (b) und (d) sowie 5.23(a) aufgenommen.
Die Abbildungen 6.3(a) und (b) wurden am Institut f

ur Festk

orper- und
Werkstoorschung, Dresden aufgenommen.
Die restlichen der pr

asentierten TEM-Bilder wurden am Institut f

ur Io-
nenstrahlphysik und Materialforschung des Forschungszentrums Rossendorf
aufgenommen.

THESEN
 In dieser Arbeit wurde die nanoskalige Struktur von Grenzschichten
in bin

aren metallischen Multischichten untersucht. Ausgangspunkt wa-
ren laserdeponierte Multischichten des mischbaren Systems Fe/Al und
des nichtmischbaren Systems Co/Cu. Mit Hilfe von Ionenstrahlmischen
und thermischem Anlassen wurde die Grenzschichtstruktur weiter mo-
diziert. Durch Kombination einer Vielzahl von Untersuchungsmetho-
den konnten zahlreiche neue Erkenntnisse gewonnen werden.
 Systematische Untersuchungen von Fe/Al-Legierungen, die sich nach
intensivem Ionenstrahlmischenweitab vom thermodynamischenGleich-
gewicht benden, lieferten folgende Zusammenh

ange:
{ Die Grenze f

ur den

Ubergang zwischen kristallinem und amor-
phem Zustand liegt zwischen 75 at.% Al (noch kristallin) und 80
at.% Al (amorph).
{ Im Konzentrationsbereich um 75 at.% Al wurde eine kristalline,
Fe
2
Al
5
-artige Phase gefunden.
{ Die Amorphisierung ndet durch die Bildung von Al-Al Paaren
auerhalb der ersten beiden Nachbarschaftssph

aren der Fe-Atome
statt, da die Fe-Atome ihre Fe
2
Al
5
-artige Nahordnung beibehalten
wollen.
{ Nach der Amorphisierung kann wieder Al in der Nachbarschaft
des Fe eingebaut werden, was zu einer relaxierten Nahordnung
der weiterhin amorphen Legierung f

uhrt.
 F

ur laserdeponierte Fe/Al Multischichten konnte folgendes gezeigt wer-
den:
{ Durch Modizierung eines rein ballistisch simulierten Konzentra-
tionsprols entsprechend den experimentellen, mittels M

obau-
erspektroskopie bestimmten Nachbarschaftsverh

altnissen konnte
f

ur die Grenzschicht ein halbquantitatives Konzentrationsprol er-
stellt werden.
{ Die Bildung des Prols l

asst sich im Rahmen der vom Ionenstrahl-
mischen bekannten Mechanismen des ballistischen und chemischen
Mischens, sowie der strahlenverst

arkten Diusion verstehen. Ins-
besondere wird das Eindringen von Al in Fe thermodynamisch
gef

ordert.
{ Es konnte bewiesen werden, dass auf der Al-reichen Grenzschicht-
seite eine amorphe Fe/Al-Verbindung mit einer mittleren Zusam-
mensetzung von etwa Fe
20
Al
80
entsteht. Dicke und Morphologie
h

angen von der Depositionssequenz ab.
 Mit Hilfe von Ionenstrahlmischen bei T  340 K kann die mittlere
Zusammensetzung einer d

unnen, amorphen Al-reichen Schicht inner-
halb einer Fe/Al Multischicht auf etwa 35 at.% Fe

ubers

attigt werden.
Vermutlich unterdr

uckt der hohe Anteil der Grenz

achenenergie bei
d

unnen Schichten die Rekristallisation. F

uhrt man das Ionenstrahlmi-
schen bei T  140 K durch, so kann man die

Ubers

attigung auf etwa 40
at.% Fe erh

ohen, da die Rekristallisation auerdem kinetisch blockiert
wird.
 Temperexperimente bei 573 K imVakuum zeigten die geringe Stabilit

at
des amorphen Zustands. Ferner wurde gezeigt, dass die Ausbildung ei-
ner FeAl-artigen Ordnung ein metastabiler Zwischenzustand ist, der
den Abbau des Konzentrationsgradienten auf dem Weg ins thermody-
namische Gleichgewicht verz

ogert.
 Im unmischbaren System Co/Cu konnte mit Hilfe der Ionenimplan-
tation von Co
+
in Cu eine feste L

osung mit einer maximalen Co-
Konzentration von 25 at.% erzeugt werden. Das gefundene Spinglas-
verhalten zeigt dabei an, dass eine thermodynamisch getriebene Ent-
mischung weitestgehend unterdr

uckt wurde.
 In laserdeponierten Co/Cu Multischichten wurde mit Hilfe der diu-
sen R

ontgenstreuung eine ausgepr

agte kurzskalig-morphologische Rau-
igkeit gefunden. Die Breite der Grenzschicht ist geringer, als aufgrund
der Teilchenenergien erwartet wurde.
 Ionenstrahlmischen der Multischichten f

uhrt zu einer Zerst

orung der
Schichtstruktur und die

Uberf

uhrung in ein granulares System.
 Nach Tempern der Schichten bei 773 K f

ur 2 Stunden in Vakuum wurde
die kurzskalige Verzacktheit der Grenzschicht reduziert. Thermisches
Kornwachstum l

asst eine langskalige Rauigkeit entstehen.
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